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tels	 4‐Punkt‐Mikrobiegeversuchen	 untersucht	 wurden	 und	 der	 Mikrostruktur.	 Da	 die	
hochfesten	Ausprägungen	der	ultrafeinkörnigen	Modifikationen	 in	großen	Teilen	Riss‐
initiierung	 an	 nichtmetallischen	 Einschlüssen	 zeigten,	 erfolgte	 eine	 bruchmechanische	
Betrachtung	 mittels	 Spannungsintensitätsfaktoren.	 Als	 Quintessenz	 der	 vorliegenden	
Arbeit	 steht	 ein	 Modell,	 welches	 die	 Ermüdungseigenschaften	 von	 ultrafeinkörnigen	
Werkstoffen	zusammenfasst.	Mehrere	Eigenschaften,	wie	das	Auftreten	von	innerer	Ris‐
sinitiierung,	 sowie	 insgesamt	 die	 extrem	 hohen	 Härten	 und	 Ermüdungsfestigkeiten	




There	are	many	approaches	 to	 improve	 the	mechanical	properties	of	materials.	 In	 the	
most	cases	an	 increase	 in	quasistatic	strength	 is	 followed	by	a	decrease	 in	ductility.	 In	
the	 field	 of	 ultrafine	 grained	 materials	 this	 decrease	 is,	 because	 of	 the	 dominant	
strengthening	 mechanism	 of	 grain	 boundary	 strengthening,	 not	 a	 necessary	 conse‐
quence.	The	main	motivation,	when	investigating	materials	with	very	small	grain	sizes,	
depends	on	this	aspect.	
During	 this	 work	 different	 ultrafine	 grained	modifications	 of	 the	 standard	 tempering	
steel	C45	were	microstructurally,	by	means	of	scanning	electron	as	well	as	transmission	





crack	 initiation	mostly	 at	 nonmetallic	 inclusions.	 As	 bottom	 line	 of	 the	 actual	work	 a	
model	was	 created	 that	 summarizes	 the	cyclic	behavior	of	ultrafine	grained	materials.	
Different	 characteristics	 like	 the	observation	of	 crack	 initiation	at	 interior	nonmetallic	





















































of	 Severe	 Plastic	 Deformation	 (SPD)	 is	 the	method	 of	 choice	 for	 creating	 UFG	micro‐
structures.	In	general,	it	can	be	assumed	that	if	only	the	microstructure	determines	the	
fatigue	behavior,	 the	 increase	of	quasi‐static	hardness	also	 leads	to	an	 increased	cyclic	
strength.	However,	especially	when	regarding	high‐strength	materials	inherent	and	pro‐
cess	flaws	are	more	and	more	crucial	for	the	cyclic	properties.	Thus,	for	UFG	states,	the	
question	 arises	whether	 the	 generally	 good	 quasi‐static	 properties,	which	 have	 by	 all	
means	been	analyzed	broadly,	can	also	lead	to	increased	fatigue	strength.	
The	main	goal	of	 the	present	work	was	 to	 identify	a	state	of	 the	under‐eutectoid	steel	
C45	that	shows	an	extreme	fatigue	resistance	and	also	a	cyclic	stable	microstructure.	In	
this	process,	attention	shall	be	turned	on	the	influence	of	different	carbide	morphologies	




After	 six	 rotations	 of	 deformation,	 the	 hardness	 in	 the	 spheroidized	 state	 has	 been	
raised	by	71	%	to	289	HV	and	in	the	tempered	state	by	17	%	to	457	HV.	Although	this	




that,	 in	some	cases,	differ	clearly	 from	the	respective	 initial	state	could	be	detected.	 In	
Transmission	 Electron	 Microscope	 (TEM)	 pictures,	 the	 UFG	 microstructures	 showed	
grain	sizes	of	much	less	than	1	µm	within	a	range	of	100‐300	nm.	The	hardness	had	in	
this	case	been	raised	by	factor	2‐3	of	the	initial	hardness.	At	least	for	the	spheroidized	
state,	 the	data	approximately	 followed	 the	 fatigue	 limit	proportionally	with	 respect	 to	










have	also	been	responsible	 for	 lower	 fatigue	 strength	after	 ten	deformation	 steps,	but	
however	they	were	not	restricted	locally.	As	partially	the	whole	range	of	highly	loaded	
material	showed	a	process‐related	larger	grain	size	and	thus	a	lower	hardness	according	










clusions.	 In	 the	 process,	 the	 UFG	 modification	 acted	 as	 the	 established	 high‐strength	
bearing	steel	100Cr6	with	a	switch	of	the	crack	initiating	inclusions	from	the	surface	to	
the	inside	of	the	specimen	at	a	lower	load	and	higher	durability.	




so	 far	 only	 occurred	 in	 conventional	 high‐tensile	materials,	 it	 could	 be	 shown	 that	no	
fine	granular	areas	(FGAs)	were	generated	around	the	failure‐inducing	inclusions.	This	










































































































































































































In	 der	 heutigen	 Zeit	 ist	 vermehrt	 die	 Tendenz	 ersichtlich,	 immer	 leistungsstärkere	
Strukturen	mit	 immer	geringerem	spezifischem	Gewicht	zu	entwickeln.	Um	dieses	Ziel	

















dass	 der	 Begriff	 des	 BAI‐LIAN	 Stahl	 auftauchte.	 Die	 Bezeichnung	 ist	 angelehnt	 an	 das	






ultrafeinkörnig	 (UFG)	 hergestellt	 werden	 können	 und	 die	 Serienreife	 erreicht	 haben,	
beziehungsweise	diese	 in	den	nächsten	 Jahren	erreichen	werden.	Bei	der	Verwendung	
von	Stahl	in	einer	ultrafeinkörnigen	Modifikation	sind	die	Fortschritte	von	Wissenschaft	












den	 Grundlagen	 des	 Ermüdungsverhaltens	 metallischer	 Werkstoffe,	 um	 theoretische	









gebnisse	 in	Bezug	 zur	 entsprechenden	Mikrostruktur	 auszuwerten.	Hierfür	werden	 in	





aus	Untersuchungen	 der	 zyklischen	 Stabilität	 stammen.	Die	 zyklische	 Stabilität	 ist	 ein	
wichtiges	 Element	 dieser	 Arbeit,	 da	 in	 der	 Vergangenheit	 immer	wieder	 von	 zyklisch	
nicht	stabilen	ultrafeinkörnigen	Werkstoffmodifikationen	berichtet	wurde.	Die	gewinn‐
bringendsten	Aussagen	 über	 zyklische	 Stabilität	 können	 im	Kontext	 dieser	Werkstoff‐
klasse	mittels	mikrostruktureller	Charakterisierungen	nach	der	Ermüdungsprüfung	ge‐





fester	 UFG‐Stähle	 zusammenfasst	 und	 die	 Einflussfaktoren	 auf	 die	 Ermüdungseigen‐











de.	 In	Abschnitt	2.2	 folgt	eine	 intensive	Literaturrecherche	bezüglich	ultrafeinkörniger	
und	nanokristalliner	Werkstoffe.	
2.1. 	Grundlagen	zum	Ermüdungsverhalten	metallischer	Werkstoffe	
Im	Folgenden	werden	 allgemeine	Aspekte	 der	Ermüdung,	 Erkenntnisse	 über	 die	Riss‐










Werkstoffes,	 Versagensvorgänge	 bis	 zum	 Bruch	 eintreten.	 Die	 ersten	 systematischen	
Untersuchungen	 zur	Materialermüdung	wurden	von	Albert	 [7]	 im	 Jahre	1837	mit	den	




chung	 und	 Lebensdauer	 bei	 Eisenbahnwagenachsen.	 Er	 konnte	 zeigen,	 dass	 vor	 allem	
die	Beanspruchungsamplitude	maßgeblich	 für	die	Ermüdungsfestigkeit	 ist,	 jedoch	eine	
statische	Mittellast	zusätzlich	festigkeitsmindernd	wirkt	[8‐11].	Seit	1936	wird	die	Kur‐




rend	 der	Materialermüdung	 untersucht.	 Im	Allgemeinen	 hat	 sich	 die	Unterteilung	 der	
Ermüdung	in	vier	Phasen	als	sinnvoll	erwiesen	[6].	In	der	ersten	Phase,	dem	Anfangsbe‐
reich	der	Ermüdung,	laufen	im	gesamten	Werkstoffvolumen	zyklische	Ver‐	und	Entfesti‐




Mikrorissbildung	 (Stadium	 I	 Rissausbreitung)	 geprägt.	 Im	Gegensatz	 zur	 ersten	 Phase	
bilden	sich	Mikrorisse	an	lokalen	Konzentrationen	der	zyklischen	plastischen	Deforma‐
tion,	 wie	 zum	 Beispiel	 an	 austretenden	 Versetzungsstrukturen	 oder	 Inhomogenitäten	
wie	 Einschlüssen.	 Bei	 dynamisch	 reckalterungsfähigen	Materialen	 kommt	 es	 zwar	 zur	








mit	 geringer	 Stapelfehlerenergie,	wie	 beispielsweise	Messing	 oder	 ausscheidungshärt‐
bare	 Aluminiumlegierungen.	 Im	 Gegensatz	 hierzu,	 entstehen	 bei	 reinen	 Metallen	 wie	
Kupfer	oder	Aluminium,	vor	allem	bei	geringen	Bruchlastspielzahlen	Nf	und	hoher	Sta‐






Thompson	 und	Backofen	 [13]	 konnten	 zeigen,	 dass	 in	 ersterem	Falle	 bei	Werkstoffen	
mit	 geringer	 Stapelfehlerenergie	 eine	 ausgeprägte	 Abhängigkeit	 der	 Lebensdauer	 von	
der	Korngröße	besteht,	da	jede	Korngrenze	ein	Hindernis	für	die	Stadium	I	Rissausbrei‐

















Ebene	 größter	 Schubspannungen.	Die	Prozesse	 in	der	plastischen	Zone	direkt	 vor	der	
Rissspitze	sind	nun	entscheidend	für	den	Rissfortschritt.	










strukturabhängige	 Kitagawa	 Diagramm	 in	 Abbildung	 3.	 Gezeigt	 ist	 die	 Kurve,	 welche	
Risswachstum	 von	 Rissstillstand	 trennt,	 in	 einem	 doppeltlogarithmisch	 aufgetragenen	









Es	wird	 deutlich,	 dass	 ein	Mikroriss	 bei	 konstantem	 Lastniveau	 unterhalb	 der	Wech‐
selfestigkeit	zwar	wachsen	kann,	 jedoch	keine	Rissausbreitung	der	Phase	II	stattfindet,	
da	die	Last	nicht	ausreicht,	um	die	mikrostrukturellen	Hindernisse	mit	Abmessungen	a1‐










gert	 sich.	 Das	 Rissausbreitungsverhalten	 lässt	 sich	 in	 diesem	Bereich	 a3<a<	 a0	mittels	
der	 elastisch‐plastischen	 Bruchmechanik	 (EPBM)	 beschreiben.	 Für	 lange	 Risse	 erfolgt	


























Entscheidend	 für	 die	 Stelle,	 welche	 im	 Kitagawa	 Diagramm	 betrachtet	 wird,	 ist	 nicht	
unbedingt	die	absolute	Risslänge,	 sondern	das	Verhältnis	der	Risslänge	zu	den	mikro‐
strukturellen	Hindernissen	a1‐a3	im	Bereich	der	mikrostrukturell	kurzen	Risse.	Von	da‐
her	 ergeben	 sich	 bei	 reiner	 Betrachtung	 der	 Korngröße	 nicht	 unbedingt	 signifikante	
Veränderungen	dieses	Verhältnisses,	denn	durch	die	geringere	Korngröße	werden	auch	
die	Risse	kleiner,	welche	noch	an	den	Korngrenzen	gestoppt	werden	können,	ohne	zum	









ten	 Korngrenze	 gestoppt	wird	 und	 sich	 die	 Risslänge	 im	 Falle	 der	 Anwesenheit	 eines	







































σ  = 1.6HV  0.1HV  ±ω0~
(HV   400)





























































	 ߪ௪ ൌ 1,6 ܪܸ േ 0,1 ܪܸ	 (2)	
	
Diese	Formel	 gibt	den	Verlauf	 im	 linearen	Bereich	der	Diagramme	 in	Abbildung	5	bei	








reichten	 Korngröße.	 Im	 Falle	 der	 NC	Werkstoffe	 erfolgt	 üblicherweise	 eine	 Definition	
der	Korngröße	unterhalb	von	100	nm,	wobei	auch	eine	Abgrenzung	zwischen	1	nm	und	
100	nm	möglich	 ist	 [28,	34‐36].	Die	gebräuchlichste	Definition	von	UFG	Materialien	 ist	
ein	Werkstoff,	welcher	eine	Korngröße	zwischen	100	nm	und	1	µm	aufweist	[29,	30,	37,	
38].	Teilweise	wird	aber	auch	in	diesem	Bereich	von	einem	Submikrometerbereich	ge‐
sprochen,	 bei	 weiterer	 Definition	 des	 ultrafeinkörnigen	 Bereich	 von	 1‐2	µm	 [34,	 36].	
















zeigt	 Abschnitt	 2.2.6	 eine	 Unterteilung	 und	 Erörterung	 der	 verschiedenen	 Typen	 von	
Scherbändern	in	UFG	und	NC	Werkstoffen	um	danach	in	2.2.7	eine	kurze	Übersicht	über	




lich	 voneinander	 verschiedene	 Vorgehensweisen.	 Zum	 einen	 der	 Bottom‐up	 und	 zum	
anderen	der	gegensätzliche	Top‐down	Ansatz.	Beim	Bottom‐up	erfolgt	der	Aufbau	eines	







testgehend	 auf	 dem	Prinzip	 der	massiven	 plastischen	Deformation.	 Die	 Verfahren	 der	
SPD	 haben	 allesamt	 gemeinsam,	 dass	 unter	 einem	 hohen	 hydrostatischen	 Druck	 eine	





rein	 mechanischen	 oder	 auch	 thermomechanischen	 SPD	 Verfahren	 auch	 noch	 rein	
thermische	Möglichkeiten	nanostrukturierte	Mikrostrukturen	einzustellen.	Ein	Beispiel	
hierbei	ist	die	Nanostrukturierung	von	siliziumhaltigen	Stählen	nach	der	Bainitisierung	
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Bei	 ECAP	 sind	 auch	die	 Fortschritte	 in	Richtung	der	 großindustriellen	Anwendbarkeit	
am	meisten	vorangeschritten	[70,	71].	Dies	hat	zum	einen	mit	den	relativ	großen	UFG‐
Volumina	 zu	 tun,	welche	mittels	ECAP	erreicht	werden	können.	Zum	anderen	wurden	





































ebene	 gestreckte,	 ultrafeinkörnige	 Zellen	 mit	 neu	 gebildeten	 Großwinkelkorngrenzen	
auf,	welche	ein	hohes	Verhältnis	von	Länge	zu	Breite	aufweisen	[76,	77].	Insgesamt	kön‐
nen	 durch	 üblicherweise	 bis	 zu	 zehn	ARB	 Schritte	Korngrößen	 im	Bereich	weit	 unter	
1	µm	problemlos	mittels	eines	Standardwalzwerkzeuges	erreicht	werden	 [75,	78].	Der	
Grad	 der	massiven	 plastischen	Deformation	 bei	 einer	Dickenreduktion	 von	 100%	pro	
Zyklus	kann	mittels	Formel	(4)	berechnet	werden	[72].		
	































Scherdehnung	 sowie	 die	 Vergleichsdehnung	 durch	 die	 HPT‐Prozedur	 kann	 mit	 Glei‐
chung	(5)	berechnet	werden.	
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schöpft	 ist	und	eine	Sättigung	auftritt	 [87‐89].	Abbildung	9	 links	und	Mitte	zeigen,	wie	
sich	 der	 Härtegradient	 bei	 technisch	 reinem	 Aluminium	mit	 zunehmender	 Anzahl	 an	
HPT‐Umdrehungen	 abbaut.	 Vorhauer	 et	 al	 [90]	 begründen	 die	 gänzliche	 Abwesenheit	
von	Härtegradienten	mit	 unsymmetrischen	 Prozessführungen	 beim	HPT	 und	 konnten	
bei	idealer	Durchführung	auch	bis	zu	sehr	großen	Scherverformungen	ein	Minimum	der	
Härte	 nachweisen,	 wie	 in	 Abbildung	 9	 rechts	 bei	 einem	 austenitischen	 Chrom‐Nickel	
Stahl	gezeigt.	
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Die	 vorher	 beschriebenen	 SPD‐Verfahren	 beruhen	 zwar	 auf	 dem	 gleichen	 Prinzip	 der	
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Abbildung	 10:	 Schematische	 Darstellung	 kontinuierlicher	 SPD‐Verfahren	 auf	 ECAP	 Basis;	 C2S2	
[100](	links),	Conshearing	[101]	(Mitte)	und	ECAP	Conform	[102]	(rechts)	
Beim	Continuous	Confined	Strip	Shearing	(C2S2)	wird	mittels	einer	mit	Zähnen	behafte‐






Analog	 zum	 High	 Pressure	 Torsion	 kann	 die	 Scherverformung	 auch	 durch	 plastische	
Torsionsverformung	vollzogen	werden.	Abbildung	11	zeigt	zwei	Verfahren,	welche	sich	



































Durch	 gezielte	 Temperaturerhöhung	 und	 Abkühlung	 können	 die	 Bereiche	 eingestellt	

















Das	Modell	 nach	Valiev	wurde	 durch	 experimentelle	Untersuchungen	 an	Armco	Eisen	
entwickelt,	 welches	 mit	 HPT	 gefeint	 wurde	 und	 geht	 von	 sukzessiver	 versetzungsge‐
steuerter	 Entstehung	 von	 neuen	 Großwinkelkorngrenzen	 eines	 einzelnen	 Kornes	 aus.		
Große	 Dehnungen	 führen	 zu	 einer	 Erhöhung	 der	 Versetzungsdichte,	 wobei	 eine	 Kon‐
zentration	 in	 Zellen	 bevorzugt	 stattfindet.	 Gegensätzlich	 gerichtete	 Versetzungen	 lö‐
schen	 sich	 bekanntlich	 aus	 und	 durch	 Polygonisation	 entstehen	 folglich	 zuerst	 neue	













114].	 Zum	anderen	gilt	 aber	 auch	das	Phänomen	der	Korngrenzenwanderung	als	 aus‐
schlaggebend,	 welches	 zu	 einer	 minimal	 zu	 erreichenden	 Korngröße	 durch	 massive	
plastische	Deformation	führt	[86,	115].	
Im	Gegensatz	zum	Modell	nach	Valiev	erklärt	das	Modell	nach	Hughes	und	Hansen	zu‐
sätzlich	 die	 Ausprägung	 einer	 Vorzugsrichtung	 innerhalb	 der	Mikrostruktur.	 Dafür	 ist	
eine	 Unterteilung	 in	 zufällige	 Versetzungsbegrenzungen	 (engl.:	 incidental	 dislocation	
boundaries;	 IDBs)	 und	 geometrische	 notwendige	 Begrenzungen	 (engl.:	 geometrically	






IDBs	 entsprechen	 polygonisierten	 Versetzungszellwänden	 (engl.	 Dense	 dislocation	
walls;	DDWs)	und	bilden	die	kleinste	Einheit.	Sie	können	mit	benachbarten	Zellen	(engl.:	
Cells)	zu	Zellblöcken	(engl.:	Cell	Blocks)	zusammengefasst	werden.	Im	Falle	kleiner	Ver‐








zufälligen	 Versetzungsbegrenzungen.	 Diese	 erfahren	 eine	 Erhöhung	 der	 Missorientie‐
rung	analog	zu	den	Mechanismen	in	Abbildung	12.	







tur	mit	 überwiegend	Kleinwinkelkorngrenzen.	 Die	 (110)α‐Eisen‐Spots	 der	 transmissi‐
onselektronenmikroskopischen	 Beugungsbilder	 zeigen	 sich	 etwas	 getreckt,	 entspre‐






kelkorngrenzen.	 Nach	 einer	 weiteren	 Verformung	 von	 insgesamt	 fünf	 Rotationen	 hat	
sich	 eine	 polykristalline	 und	 homogene	 Nanostruktur	 mit	 einer	 mittleren	 Korngröße	
von	 10	nm	 gebildet.	 Das	 indizieren	 auch	 die	 scharf	 abgegrenzten	 und	 durchgängigen	
Debye‐Scherrer	 Ringe,	 welche	 jedoch	 nach	 zehn	 Rotationen	 keine	 Spots	 für	 Zementit	
mehr	anzeigen.	Es	erfolgte	also	eine	Auflösung	des	Zementits,	was	 in	[94]	auch	mit	al‐
ternativen	Messmethoden	 gezeigt	werden	 konnte.	 Konsistent	 sind	 diese	 Erkenntnisse	
mit	 anderen	 Literaturstellen	 [94,	 117‐119],	meistens	 in	 Zusammenhang	mit	massiver	
plastischer	Deformation	 bei	 Raumtemperatur.	 Bei	 erhöhten	Temperaturen	 konnten	 in	
[93]	 lediglich	 nanostrukturierte	 Zementitpartikel	 an	 den	 Korngrenzen	 nachgewiesen	
werden,	jedoch	wurde	keine	vollständige	Auflösung	des	Zementits	detektiert.	
N =2HPT N =3HPT N =5HPT
20	 2.	Kenntnisstand
	




thermische	 Behandlung,	 um	 diese	 Eigenschaften	 zu	 verbessern,	 gibt	 es	 grundsätzlich	
zwei	Möglichkeiten.	Zum	einen	wird	die	massive	plastische	Deformation	direkt	bei	einer	
erhöhten	 Temperatur	 (bei	 Stählen	 meistens	 bei	 350‐400	 °C)	 durchgeführt,	 was	 sich	
auch	positiv	auf	die	Verformbarkeit	und	das	Verfestigungsvermögen	des	deformierten	
Werkstoffes	auswirkt	[93,	123,	124].	Zum	anderen	kann	aber	auch	anschließend	an	die	




besondere	 bei	 Aluminiumlegierungen	 können	 aber	 auch	 Ausscheidungsvorgänge	 die	
mechanischen	Eigenschaften	bei	thermischer	post‐SPD	Behandlung	beeinflussen	[128].		
Im	Gegensatz	 zur	weit	 verbreiteten	Erklärung	der	Kornfeinung	mittels	 Polygonisation	
von	Versetzungen	und	die	resultierende	Bildung	einer	Substruktur	gibt	es	in	der	Litera‐
tur	auch	alternative	Begründungen.	So	gehen	[129]	und	[130]	davon	aus,	dass	eine	kon‐







nen	 vier	Möglichkeiten,	 nämlich	die	Versetzungs‐,	Mischkristall‐,	 Teilchen‐	 oder	Korn‐
grenzenverfestigung,	um	die	quasistatischen	Festigkeiten	zu	verbessern	[2,	4,	131].	 Im	
Gegensatz	 zu	 den	 anderen	Mechanismen	 ist	 die	 Korngrenzenverfestigung	 der	 einzige	
Verfestigungsmechanismus,	 welcher	 es	 erlaubt,	 die	 Festigkeit	 zu	 steigern	 und	 nicht	
zwangsläufig	zusätzlich	an	Duktilität	einzubüßen.	Meist	ist	die	Korngrenzenverfestigung	
aber	auch	mit	Versetzungsverfestigung	verbunden,	welche	die	Duktilität	verringert.	Die	
exzellenten	 mechanischen	 Eigenschaften	 von	 ultrafeinkörnigen	 Werkstoffen	 beruhen	
größtenteils	 auf	 der	 Korngrenzenverfestigung.	 Basis	 für	 diesen	 Mechanismus	 ist	 der	
Hall‐Petch	Zusammenhang	[24,	25]	aus	Gleichung	(6).	
	






und	 ebenso	 eine	Materialkonstante	 darstellt	 wie	 die	 Hall‐Petch	 Konstante	 ݇.	 Bei	 UFG	
Werkstoffen	gilt	die	Hall‐Petch	Beziehung	uneingeschränkt	[132‐136].	Jedoch	ist	bei	NC	













Die	 Erkenntnisse	 der	 Superplastizität	 bei	 NC	Werkstoffen	 sind	 ein	 großer	 Bestandteil	
der	Motivation	bei	der	Forschung	im	UFG	Bereich	[28,	50,	106,	145].	Allerdings	ist	diese	
meist	 ebenfalls	 auf	Korngrenzengleiten	 zurückzuführen,	welches	unabhängig	 von	Ver‐
setzungsbewegung	zu	plastischer	Deformation	führt	[146,	147].	Existiert	dieser	alterna‐






weglichkeit	 der	 Versetzungen	 ein,	 welche	 ausschlaggebend	 für	 das	 plastische	 Verfor‐
mungsvermögen	ist.	





Abbildung	 16:	 Spannungs‐Dehnungs	 Zusammenhänge	 bei	 Zugproben	 aus	 dem	 Vergütungsstahl	
C45	und	Armco	Eisen	[43]	(links)	und	[93]	(Mitte);	weiterhin	aus	sehr	niedrigkoh‐













Armco‐Eisen	 nach	 identischer	 SPD	 geringer.	 Die	 Festigkeiten	 wurden	 in	 allen	 Fällen	
durch	die	HPT‐Prozedur	um	mehr	als	100%	erhöht.	Dies	gilt	ebenfalls	für	die	Ergebnisse	
aus	Abbildung	16	rechts,	welche	sich	auf	einen	Stahl	mit	einer	sehr	geringeren	Kohlen‐
stoffkonzentration	 von	 11	Masse‐ppm	 beziehen	 [150].	 Sie	 zeigen	 aber	 auch,	 dass	 im	
Vergleich	zum	entsprechenden	Ausgangszustand	Gleichmaß‐	und	Bruchdehnung	abge‐
nommen	 haben,	 jedoch	 konnte	 mittels	 einer	 Glühbehandlung	 nach	 fünf	 HPT‐
Umdrehungen	 Festigkeit	 und	 Duktilität	 verbessert	 werden.	 Der	 Wert	 von	 30	%	 als	
Bruchdehnung	scheint	 jedoch	bei	Vergleich	mit	Abbildung	16	Mitte	unrealistisch	hoch.	























































HPT Armco iron, N =5HPT
C45 patentiert
HPT C45, N =5HPT
Ausgangszustand
90% kaltverformt
N     = 10HPT
N     = 2HPT
N     = 1HPT
N     = 5HPT









Bei	 der	 Verwendung	 von	Werkstoffen,	 insbesondere	 neuer	Werkstoffklassen,	 ist	 eine	
Betrachtung	 der	 quasistatischen	 Eigenschaften	 nicht	 ausreichend.	Wird	 der	Werkstoff	





Diese	 Werkstoffe	 waren	 vor	 allem	 wegen	 ihrer	 guten	 Verformungsfähigkeit	 auch	 bei	











Erkenntnisse	 von	 Mughrabi	 und	 Höppel	 [14],	 zusammengefasst	 in	 Abbildung	 17.	 Es	
wurde	gezeigt,	dass	sich	die	Dehnungswöhlerlinien	für	Werkstoffe	mit	konventioneller	
und	ultrafeiner	Korngröße	unterscheiden.	 Im	Bereich	hoher	 Lastwechselzahlen	 (engl.:	
High	Cycle	Fatigue,	HCF)	und	geringer	Totaldehnungen,	vor	allem	geringer	plastischer	
Dehnungen,	 ist	 das	 Ermüdungsverhalten	 hauptsächlich	 von	 der	 Festigkeit/Härte	 des	
Materials	 bestimmt.	 Die	 Wöhlerlinie	 lässt	 sich	 in	 diesem	 Bereich	 sehr	 gut	 mit	 der	
Basquin‐Geraden	annähern.	Im	Gegensatz	hierzu	erfolgt	die	Beschreibung	des	Bereichs	
geringer	Lastzyklen	(engl.:	Low	cycle	fatigue,	LCF)	mittels	der	Coffin‐Manson	Beziehung,	










körnigen	 Ausgangszuständen	 [41,	 42,	 151,	 158,	 159].	 Da	 aber	 UFG	 Werkstoffe	 auch	
meist	 über	 eine	 geringere	Duktilität	 verfügen,	 erfolgt	wie	 in	Abbildung	 17	 gezeigt	 ein	
Überkreuzen	der	Dehnungswöhlerlinien	von	UFG	Werkstoffen	und	der	Werkstoffe	mit	






wortlich	 [30,	162].	Als	weiterer	Grund	gilt	eine	zyklische	Entfestigung	 in	Form	 lokaler	
dynamischer	Rekristallisation	und	somit	lokaler	Kornvergröberung	[152,	154,	155].	Ab‐
bildung	18	links	zeigt	diesen	schematisch	beschriebenen	Sachverhalt	durch	Versuchser‐
gebnisse	 der	Aluminiumlegierung	AlMg0,5.	Der	Punkt	 der	Überkreuzung	 ist	 bei	 2x104	
Zyklen	im	Dehnungswöhlerdiagramm	deutlich	ausgeprägt.	Erfolgt	der	Bruch	nach	dieser	
Anzahl	an	Schwingspielen,	weist	der	UFG	Zustand	eine	höhere	ertragbare	Dehnung	auf.	










Abbildung	 18:	Dehnungswöhlerlinien	 für	 AlMg0,5	 [160]	 im	 CG	 und	 UFG	 Zustand	 (links)	 und	
Abhängigkeit	 des	 Wöhlerlinienschnittpunktes	 von	 der	
Legierungszusammensetzung		(rechts)		
In	 Abbildung	 18	 rechts	 ist	 dieser	 Sachverhalt	 bei	 einer	 Aluminium‐Magnesium	 Legie‐
rung	gezeigt,	wobei	der	Anteil	an	Magnesium	steigt	und	der	Schnittpunkt	sukzessive	zu	
geringeren	Lastwechseln	verschoben	wird.	Es	wird	allgemein	davon	ausgegangen,	dass	
die	 Entfestigungsmechanismen	 wie	 Scherbandbildung	 und	 vor	 allem	 die	 dynamische	






wodurch	 diese	 Materialien	 auch	 für	 technische	 Anwendungen	 bei	 hohen	 zyklischen	
Dehnungen	 durch	 ihre	 exzellenten	 Ermüdungseigenschaften	 an	 Bedeutung	 gewinnen.	
Laut	Mughrabi	ist	die	Verschiebung	des	Schnittpunktes	zu	geringeren	Lastwechseln	ei‐
ner	 der	 Schlüssel,	 die	 Ermüdungseigenschaften	 von	 UFG	 Werkstoffen	 zu	 verbessern	
[30].	
Bisher	 wurden	 innerhalb	 dieser	 Betrachtungen	 nur	 einphasige	Werkstoffe	 behandelt,	
vor	 allem	Kupfer,	 das	 hauptsächlich	 in	 der	 ersten	 Zeit	 der	UFG‐Forschung	 als	Modell‐
werkstoff	 verwendet	 wurde,	 um	 die	 generellen	 Prinzipien	 und	 Grundlagen	 zu	 erfor‐
schen.	 Es	 hat	 sich	 gezeigt,	 dass	 vor	 allem	die	 Stabilisierung	 der	Korngrenzen	 und	 das	




Stahl	 wurden	 von	 Niendorf	 durchgeführt	 [163‐165].	 Er	 verwendete	 als	 „Modellwerk‐
stoff“	einen	sehr	reinen	IF‐Stahl	(engl.:	Interstitial	Free).	Ziel	war	vor	allem,	die	zyklische	
Stabilität	 im	 LCF	 Bereich	 bei	 krz‐Werkstoffen	 zu	 untersuchen.	 Es	 konnte	 anhand	 der	







gensatz	 zu	 der	 nach	 einem	 ECAP‐Durchgang	 sogar	 ein	 verfestigendes	 Verhalten.	 Die	
plastische	Dehnungsamplitude	zeigt	sich	ebenfalls,	wie	bei	den	Proben	mit	dem	höchs‐
ten	Umformgrad	in	Abbildung	19	rechts	gezeigt,	konstant.	Grund	für	die	hohe	zyklische	
Festigkeit	und	 fehlende	Entfestigung	des	einphasigen	 IF‐Stahles	 sind	 laut	Niendorf	die	
höhere	Unreinheit	sowie	Ausscheidungen,	insbesondere	an	den	Korngrenzen	im	Gegen‐
satz	zum	Modellwerkstoff	Kupfer.	Zusammen	mit	dem	erhöhten	Anteil	an	GWKG,	wel‐
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Erstellung	 eines	 ultrafeinkörnigen	Gefüges	 festgestellt	werden.	Hamada	 konnte	 in	 sei‐
nen	 Untersuchungen	 Korngrenzenschädigungen	 sowie	 durch	 Ermüdung	 initiierte	
Scherbänder	detektieren	[166].	
Eine	 weitere	 Gruppe	 von	 Stählen	 sind	 jene	 mit	 ferritisch‐perlitischem	 Gefüge.	 Diese	





Stählen	 im	 ultrafeinkörnigen	 Zustand	 wurde	 von	 Sawai	 et	 al	 [168]	 durchgeführt.	 Die	
Ermüdungsfestigkeit	im	HCF	Bereich	konnte	um	mehr	als	50	%	bei	einem	Stahl	mit	ei‐
ner	Kohlenstoffkonzentration	von	0,15	%	gesteigert	werden,	wie	in	Abbildung	21	links	
gezeigt.	 Zwei	 Stähle	mit	 ähnlicher	Kohlenstoffkonzentration	 (UFGS1	und	UFGS2)	wur‐
den	darüber	hinaus	von	Chapetti	 et	 al	 [169]	 im	ultrafeinkörnigen	Zustand	untersucht.	
Die	Kornfeinungen	wurden	mittels	einer	massiven	Deformation	bei	erhöhten	Tempera‐
turen	 erzielt.	 Beide	 Stähle	 weisen	 eine	 deutliche	 Erhöhung	 der	Wechselfestigkeit	 auf,	
wobei	UFGS2	durch	seinen	erhöhten	Anteil	an	Legierungselementen	(Mn,	Nb,	Ti,	N)	eine	
Steigerung	von	75	%	erreicht,	wie	 in	Abbildung	21	 rechts	 im	Wöhlerdiagramm	darge‐
stellt.	Im	UFGS1	Zustand	beträgt	die	Steigerung	45	%	verglichen	zum	CGS	Ausgangszu‐
stand	 mit	 gleicher	 chemischer	 Zusammensetzung.	 Innerhalb	 dieser	 Untersuchungen	
















mittel‐	 oder	 hochkohlenstoffhaltiger	 Stähle	 nach	massiver	 plastischer	 Deformation	 ist	
deshalb	 stark	 limitiert	 [172‐175].	Wie	 bereits	 in	 2.2.1	 beschrieben,	 ist	 High	 Pressure	
Torsion	das	Verfahren,	das	die	höchsten	plastischen	Verformungen	erzielt.	Gerade	bei	
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Behandlung	 von	Renk	 et	 al	 [177].	 Eine	 um	den	 Faktor	 drei	 erhöhte	Wechselfestigkeit	
konnte	 sowohl	 für	den	 Stahl	 nach	HPT,	 als	 auch	 für	den	Zustand	nach	HPT	und	einer	
anschließenden	Glühbehandlung	(30	Minuten	bei	700°C)	erreicht	werden.	Die	Zustände	
nach	 der	massiven	 plastischen	Deformation	wiesen	 eine	 hohe	 zyklische	 Stabilität	 aus,	





reren	 Publikationen	 intensiv	 beschrieben	 [42,	 178‐184].	 Bis	 zum	 momentanen	 Zeit‐
punkt	fällt	es	dabei	schwer,	Probenvolumina	zu	erreichen,	welche	eine	Prüfung	mittels	
standardisierter	 Kompaktzugproben	 (engl.	 Compact	 Tension:	 CT‐Proben)	 ermöglichen	
[182].	 Dies	 gilt	 vor	 allem	 bei	 hochfesten	 ultrafeinkörnigen	 Modifikationen,	 wobei	 bei	
weniger	 festen	Werkstoffen	wie	 Aluminium,	 Titan	 oder	Kupfer	 im	UFG	 Zustand	mehr	
Ergebnisse	bzgl.	des	Rissfortschrittes	entstanden	sind	[42,	178‐180].	Einige	wenige	Er‐
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erhöhten	 Ansammlung	 von	 Versetzungen	 an	 der	 Rissspitze	 des	Mikrorisses.	 Auch	 die	
Ablenkung	des	Risses	durch	unterschiedliche	Gleitsysteme	in	benachbarten	Körnern	ist	
in	UFG	Werkstoffen	geringer	ausgeprägt	[181,	183].	Im	Bereich	der	Stadium	II	Rissaus‐
breitung	 ist	 der	 Einfluss	 der	Mikrostruktur	 und	 somit	 der	 Korngröße	 geringer	 als	 im	
Stadium	I	der	Mikrorissausbreitung	bei	geringen	∆ܭ.	Vinogradov	[181]	und	Kim	[183]	
stellten	 einen	 Schnittpunkt	 der	 Rissausbreitungskurven	 von	 CG	 und	 UFG	Werkstoffen	
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nerhalb	 eines	 relativ	 dünnen	 Bandes	 lokalisieren	 [185].	 Das	 Auftreten	 von	 Scherbän‐
dern	 ist	 bei	 amorphen	Metallen,	wie	massiven	metallischen	 Gläsern,	 als	 primärer	 De‐
formationsmechanismus	bekannt	[185,	186].	Auch	bei	anderen	Werkstoffklassen	ist	die	
Ausbildung	von	Scherbändern	 relevant,	 vor	allem	dann,	wenn	homogene	versetzungs‐
dominierte	plastische	Verformung	nicht	möglich	 ist	 [187‐190].	 Im	Falle	ultrafeinkörni‐
ger	oder	nanokristalliner	Werkstoffe	tritt	der	Mechanismus	der	Scherbandbildung	eben‐
















Bei	HPT	Verformung	wurde	 in	der	Vergangenheit	 ebenfalls	 die	Ausbildung	von	meso‐
skopischen	Scherbändern	beobachtet.	Diese	konnten	aber	im	Gegensatz	zu	denen	nach	






























in	UFG	und	NC	Werkstoffen	beobachtet	 [197,	198].	 In	 [197]	wird	dieser	Mechanismus	













Verhältnis	 von	 Festigkeit	 zu	 Gewicht	 und	 hohe	 Ermüdungsfestigkeiten	 gefragt	 sind	
[106].	Es	ergeben	sich	über	100	potentielle,	spezifische	Märkte	für	UFG	Werkstoffe.	Die‐
se	 finden	sich	beispielsweise	 in	der	Raumfahrt,	 im	Transportwesen,	bei	medizinischen	







gebende	biologische	Material	 giftig	wirken	 [199‐201].	Gegen	die	Verwendung	von	 rei‐
nem	Titan	spricht	oft	die	geringe	Festigkeit,	obwohl	die	Biokompatibilität	deutlich	bes‐
ser	wäre.	Durch	massive	plastische	Deformation	von	kommerziell	reinem	Titan	besteht	
jedoch	 die	Möglichkeit,	 die	 Festigkeit	 des	 ursprünglich	weichen	Materials	 zu	 steigern,	
ohne	die	Legierungszusammensetzung	zu	verändern.	Vereinzelt	hat	sich	sogar	gezeigt,	
dass	 Zahnimplantate	 mit	 verringerter	 Korngröße	 einen	 schnelleren	 Heilungsprozess	
durch	verbesserte	Kohäsion	aufweisen	[202].		








































Alle	 Zustände	 der	 vorliegenden	 Arbeit	 mit	 zehn	 HPT	 Rotationen	 wurden	 auf	 die	 be‐
schriebene	Weise	mit	der	dargestellten	Maschine	durchgeführt.	Alternativ	kamen	auch	
Proben	mit	sechs	HPT‐Umdrehungen	zum	Einsatz.	Diese	wurden	mit	den	gleichen	Ver‐
fahrensparametern	 auf	 einer	 ähnlichen	Maschine	 an	 der	 Ufa	 State	 Aviation	 Technical	
University,	Russland,	hergestellt	und	zum	Zwecke	der	aktuellen	Untersuchungen	bereit‐
gestellt.	 Die	 beiden	 Zustände,	 welche	 sich	 bei	 den	 Verfahrensparametern	 nur	 in	 der	



















amantdrahtsäge	 eine	 Breite	 von	 1,2	mm,	 was	 einem	 Übermaß	 von	 0,2	mm	 für	 den	
Schleifprozess	 entspricht.	 Die	 Entfernung	 der	 Probenmittelachse	 zum	Mittelpunkt	 des	
HPT‐Plättchens	beträgt	3,1	mm.	Dies	entspricht	der	Entfernung,	die	eine	Länge	der	Pro‐














langen	Proben	nicht	 automatisch	 zu	kürzen,	wurden	diese	nach	dem	vertikalen	 Sägen	
entnommen,	bevor	die	dazu	senkrechten	Schnitte	getätigt	wurden.	



























Biegung	 das	wirkende	Maximalmoment	 konstant	 zwischen	 den	 beiden	 inneren	 Aufla‐
gern	wirkt	und	nicht	auf	eine	Linie,	wie	bei	der	3‐Punkt‐Biegung,	begrenzt	ist.	Somit	ist	
die	 Prüfung	 auch	 eine	 Suche	 nach	 der	 größten	 Schwachstelle	 im	Werkstoff,	 wodurch	













Mittels	 eines	 Linearmotors	 können	 Kräfte	 bis	 450	N	 bei	 einer	 Frequenz	 von	 bis	 zu	

























punkt	 der	 Probe	 bei	 L/2.	 Während	 des	 Mikrobiegeversuchs	 ist	 es	 mit	 vertretbarem	
Aufwand	jedoch	nicht	möglich,	die	Durchbiegung	in	der	Mitte	der	Probe	zu	messen.	Mit‐
hilfe	 von	 Gleichung	 (9)	 gelingt	 es,	 den	 Faktor	 11/8	 als	 Verhältnis	 ∆ݏெ/∆ݏ௅	 zwischen	
∆ݏெ ൌ ∆ݏሺݔ ൌ ܮ/2ሻ	 und	 der	Durchbiegung	 am	Auflager	∆ݏ௅ ൌ ∆ݏሺݔ ൌ ܮ/4ሻ	 zu	 berech‐
nen.		
	
Die	 Korrektur	 mit	 diesem	 Faktor	 erfolgt	 in	 Gleichung	 (8)	 durch	 das	 Ersetzen	 von	
∆ݏெ	durch	∆ݏ௅.		
Im	 Allgemeinen	 erfolgt	 die	 Dehnungsmessung	 bei	 Makroproben	 direkt	 an	 der	 Probe,	
wodurch	Abweichungen	des	Messergebnisses	durch	elastische	Deformationen	der	Ma‐
schine	 oder	 der	 Probeneinspannungen	 keinen	 Einfluss	 haben.	 Im	 Falle	 der	Mikrobie‐








	 ߪோ ൌ 3 ܨ ܮ4 ܾ ݄ଶ	 (7)	
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	 ܨ ൌ ܿ݋݊ݏݐ. und ∆ݏ௅ ൅ ∆ݏ௣ ൌ ∆ݏீ	 (12)	
	
Somit	 lässt	 sich	 die	 Dehnung	 in	 der	 äußersten	 Randfaser	 der	 Probe	 durch	 Gleichung	
(13)	aus	dem	gemessenen	Gesamtweg	berechnen.	
	





















chung	 (13)	 berechneten	 Dehnung	 im	 Einrichtversuch	 mit	 zwei	 Sensoren	 als	
Grundlage	für	die	Wegmessungen	





erfolgte	 durch	 Variation	 der	 Steifigkeit,	 bis	 eine	 bestmögliche	 Übereinstimmung	 von	





der	 auf	 der	 x‐Achse	 versetzten	 Probe	 entstand	 durch	 Berechnung	mit	 den	 zuvor	 be‐
stimmten	Steifigkeiten	der	 jeweiligen	Peripherie	und	den	Messdaten	des	 internen	Ma‐
schinen‐	bzw.	externen	Wegsensorsignals.	Die	Übereinstimmung	der	Steigung	mit	dem	
































um	 realistische	 Werkstoffkennwerte	 abzubilden.	 Die	 farbliche	 Gestaltung	 wurde	 der	
Einfachheit	halber	für	beide	Proben	gleich	gewählt.	Die	Zuordnung	der	Kurven	mit	glei‐










um	 die	 Probeneinspannung	 zu	 gewährleisten.	 Die	 Berechnung	 der	 tatsächlichen	 Ver‐



















  theor für Stahl
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schiebung/Dehnung	 an	 der	 Probe	 erfolgte	mittels	 der	 in	Abschnitt	 3.3.2	 hergeleiteten	
Formeln.	Die	Wechselverformungskurven,	welche	die	Dehnungsamplitude	abhängig	von	
der	Lastspielzahl	zeigen,	wurden	mit	einer	Erneuerungsrate	von	40	Hz,	was	genau	der	










des	 Treppenstufenverfahrens	 festgelegt.	 Das	 heißt,	 dass	 nach	 einem	 Probenbruch	 die	
nächste	 Probe	 bei	 einer	 tiefer	 gelegene	 Belastungsstufe	 und	 umgekehrt	 nach	 einem	
Durchläufer	die	nächste	Probe	bei	einer	höheren	Belastungsstufe	geprüft	werden	muss,	
wobei	die	Stufenhöhe	zwischen	den	Belastungsstufen	konstant	bleibt.	Die	Auswertung	












Um	 die	 Härte	 der	 einzelnen	 Werkstoffzustände	 charakterisieren	 zu	 können,	 wurden	
Mikrohärtemessungen,	mittels	 des	 UNAT	 1	Nanoindenters	 der	 Firma	 Asmec	 durchge‐
führt.	Aufgrund	der	geringen	Korngröße	ist	nicht	mit	großen	Abweichungen	zu	Makro‐
härtemessungen	aufgrund	von	Korngrößeneffekten	zu	rechnen.	Die	Messungen	wurden	
instrumentiert	 unter	 Verwendung	 der	 DIN	 EN	 ISO	 14577	 [205]	 durchgeführt.	 Dabei	
ergaben	sich	die	Kraft‐Eindringkurven	für	jede	Härtemessung,	aus	denen	die	einzelnen	



















phische	 Präparation	 erfolgen,	 um	 die	 Mikrostruktur	 im	 Lichtmikroskop	 oder	 Raster‐
elektronenmikroskop	sichtbar	zu	machen.	Alternativ	konnten	jedoch	durch	die	Präpara‐




auch	 der	 Bruchflächen	 erstellt.	 Hierfür	 kam	 größtenteils	 das	 Gerät	 der	 Bauart	 Philips	
XL40	mit	 energiedispersiver	 Röntgenspektroskopie	 (EDX)	 bei	 einer	 Beschleunigungs‐
spannung	von	20	kV	zum	Einsatz.	Alternativ	wurden	am	Institut	für	Verbundwerkstoffe	
der	TU	Kaiserslautern	hochauflösende	Aufnahmen	mit	höherer	Vergrößerung	mit	einem	




tallographischen	 Schliffen,	 welche	 mittels	 der	 Schleif‐	 und	 Poliermaschine	 Struers	
Tegramin‐30	hergestellt	wurden.	Auch	die	Probenfertigung	erfolgte	mittels	dieser	Ma‐
schine.	 Die	 anschließende	 Ätzung	 der	 Schliffe	wurde	 in	 allen	 Fällen	mit	 alkoholischer	

























Ziel	war	 die	Herstellung	 von	 planaren	 Schnittflächen,	wobei	 der	 Strahl	 einen	 Einfalls‐







gütungsstahl	 C45	 zum	 Einsatz.	 Eine	 Grundcharakterisierung	 ist	 in		






cher	 einschätzen	 und	 in	 den	Kontext	 hochfester	 Stähle	 einordnen	 zu	 können,	wurden	
analog	 Versuche	 an	 dem	Wälzlagerstahl	 100Cr6	 durchgeführt.	 Dieser	 ist	 in	 Abschnitt	




	 C	 Cr	 Si	 Mn	 Cu	 Mo	 P	 S	
100Cr6	 0.95	 1.47	 0.29	 0.25	 0.04	 0.017	 0.003	 0.002	











Zustand	 angeliefert.	 Im	Folgenden	wird	dieser	Zustand	mit	N‐ini	 abgekürzt.	Die	Härte	
des	ferritisch‐perlitischen	Gefüges	beträgt	295	HV.	Über	die	Prozedur	der	Normalglüh‐
behandlung	liegen	keine	weiteren	Informationen	vor.	Die	in	Teilen	netzförmige	Struktur	



















mige	 Sekundärkarbide	mit	 einer	 Größe	 von	 bis	 zu	maximal	 1	µm	 zu	 erkennen.	 Abbil‐






bidmorphologie	 vor	 der	 massiven	 plastischen	 Deformation	 auf	 die	 Schwingfestigkeit	
und	zyklische	Stabilität	nach	dem	HPT	Prozess	hat.	Hierfür	wurden	drei	unterschiedli‐





Bei	 sehr	 langsamer	Abkühlung	 eines	 untereutektoiden	 Stahles	 	 resultiert	 ein	normali‐
siertes	Gefüge	analog	zu	dem	in	Abschnitt	4.1.1	gezeigten.	Der	Anteil	an	Perlit	beträgt	für	
den	C45	üblicherweise	56	%.	Als	weiterer	Grundzustand	vor	der	HPT	Behandlung	wur‐






Abbildung	 39:	 Lichtmikroskopische	 (links)	 und	 rasterelektronenmikroskopische	Aufnahme	 des	
patentierten	Gefüges	 (rechts)	nach	Wärmebehandlung	des	Ausgangsgefüges	C45	
im	Querschliff	
Als	 Ergebnis	 resultiert	 die	 in	 Abbildung	 39	 gezeigte	 patentierte	Mikrostruktur	 (P‐ini)	
mit	einer	Härte	von	243	HV.	Der	Werkstoff	hat	nach	der	thermischen	Behandlung	einen	
Perlitgehalt	von	etwa	91,8	%	mit	einem	mittleren	Lamellenabstand	von	260	nm.	Da	über	











Abbildung	 40:	 Lichtmikroskopische	 (links)	 und	 rasterelektronenmikroskopische	Aufnahme	 des	
weichgeglühten	 Gefüges	 (rechts)	 nach	Wärmebehandlung	 des	 Ausgangsgefüges	
C45	im	Querschliff	
Die	Mikrostruktur	 ist	 insgesamt	 sehr	homogen	mit	 einem	mittleren	Korndurchmesser	
von	15	µm.	Die	Karbide	erreichen	Größen	von	maximal	1	µm	und	liegen,	wie	auch	in	Ab‐



























Zustand	hergestellt.	 Zum	anderen	wurde	mit	 allen	 ini‐Zuständen	als	Ausgangszustand	






In	 den	 Abschnitten	 5.1	 bis	 5.2	 erfolgt	 eine	 Charakterisierung	 der	 ultrafeinkörnigen	
Werkstoffe	 nach	 der	 HPT‐Prozedur,	 wobei	 zuerst	 in	 Abschnitt	 5.1	 die	 Mikrostruktur	
elektronenmikroskopisch	 untersucht	wird	 und	 sich	 im	 Teil	 5.2	Mikrohärtemessungen	
anschließen.	
5.1. Mikrostrukturen	

















der	 geringen	 Korngröße	 nicht	möglich,	 lediglich	 eine	 grobe	 Kategorisierung	 als	 ultra‐
feinkörniges	 Gefüge,	 mit	 einer	 Korngröße	 unter	 1	µm.	 Anders	 stellt	 sich	 dies	 bei	 Be‐










lere	 Korndiagonale	 beträgt	 222	nm	mit	 einem	Längen	 zu	 Breiten	Verhältnis	 von	 3,38.	











das	 Ausgangsgefüge	 des	 in	 Abbildung	 43	 gezeigten	 UFG‐Materials	 P‐HPT‐10	 fast	 rein	
perlitisch.	Unterschiede	lassen	sich	schon	in	der	REM‐Aufnahme	von	Abbildung	43	links	
erkennen.	Im	aktuellen	Fall	ist	die	Kornstruktur	etwas	besser	zu	erkennen	als	in	Abbil‐



















tentierten	 Ausgangsgefüges	 mit	 nur	 noch	 sehr	 kleinen	 Ferritanteilen.	 Dadurch	 ergibt	






unterscheiden	 sich	 auch	 die	 Gefüge	 im	 ultrafeinkörnigen	 Zustand	 von	 den	 zuvor	 be‐
trachteten	(N/P‐HPT‐10).	 Im	Gegensatz	zu	diesen	Zuständen	wurde	auf	Grundlage	des	






500 nm500 nm1 µm












Bereich	unter	 1	µm,	 jedoch	 ist	 sie	 deutlich	 größer	 als	 in	 den	bisher	 gezeigten	HPT‐10	
Zuständen.	 Bei	 Betrachtung	 der	Missorientierungen	 der	 Körner	 ergibt	 sich	 ein	 relativ	
hoher	 Gehalt	 an	 Kleinwinkelkorngrenze.	 Die	 Karbidverteilung	 erscheint	 wenig	 verän‐
dert	zum	Ausgangszustand,	mit	gut	definierten	Rändern	der	kugelförmigen	Karbide.		






In	Abbildung	45	 links	 ist	 eine	Korngröße	größer	als	 in	den	Fällen	N/P‐HPT‐10	 jedoch	
deutlich	 kleiner	 als	 bei	 S‐HPT‐6	 beim	 Vergleich	 der	 rasterelektronenmikroskopischen	
Aufnahmen	 zu	 erkennen.	 Dies	 entspricht	 auch	 der	 Charakteristik	 der	 in	 Abschnitt	 5.2	











dert,	 jedoch	 ist	 von	 einer	 teilweisen	 Fragmentierung	 zumindest	 der	 kleinen	 Karbide	














bildung	 46	 zeigt	 den	 durch	 Ufa‐Prozedur	 aus	 dem	 vergüteten	 Ausgangsgefüge	 herge‐







Nur	wenige	 Körner	 sind	 komplett	 im	 Bild	 erkennbar,	was	 die	 Korngrößenanalyse	 er‐
schwert.	Jedoch	kann	in	Verbindung	mit	den	REM‐Aufnahmen	darauf	geschlossen	wer‐
den,	dass	sich	keine	signifikante	Änderung	der	ohnehin	schon	relativ	geringen	Kornab‐
messungen	 ergeben	 haben.	 Es	 ist	 daher	 noch	 immer	 von	 einem	 feinkörnigen	 Vergü‐
tungsgefüge	auszugehen	und	keinem	homogenen	ultrafeinkörnigen	Gefüge.		





ßenbestimmung	 anhand	 der	 TEM‐Aufnahme	 in	 Abbildung	 47	Mitte	 ergab	 jedoch	 eine	
mittlere	 Korngröße	 von	 103	nm,	 was	 deutlich	 unter	 den	 bisher	 gemessenen	 Werten	












Breite	 Verhältnis	 von	 2,29.	 Die	 Karbide	 sind	 im	Vergleich	 zu	 den	 drei	 vorherigen	 Zu‐
ständen	deutlich	feiner	verteilt.		
5.2. Härteuntersuchungen	










Abbildung	 48	 zeigt	 die	 Ergebnisse	 von	Mikrohärtemessungen	 der	 Ausgangs‐	 und	 der	






folgt	 die	Härteverteilung	noch	 in	 etwa	dem	 linearen	Gradienten	der	 Scherdehnung.	 In	










Abbildung	 48:	 Abhängigkeit	 der	 Mikrohärte	 vom	 Abstand	 zum	 Radienmittelpunkt	 der	 HPT‐
Plättchen	für	alle	UFG‐10	Zustände	sowie	die	Ausgangszustände	(ini)	
Das	 vergütete	Gefüge	T‐HPT‐10	weist	 eine	Härte	 von	758	HV	 auf.	Die	 Vergleichshärte	
beträgt	 im	 Falle	 des	 S‐HPT‐10	 Zustandes	 511	HV,	 wobei	 das	 Gefüge	 über	 das	 ganze	
Plättchen	gesehen	den	geringsten	Unterschied	 zwischen	diesem	Wert	und	dem	Härte‐
wert	 in	der	Probenmitte	aufweist.	Dies	spricht	 für	einen	hohen	Grad	an	Sättigung	und	
Homogenität	 innerhalb	des	 S‐HPT‐10‐Plättchens.	Die	Härten	der	HPT‐6	Zustände	 sind	
an	 dieser	 Stelle	 nicht	mittels	 ortsaufgelöster	 Härtemessungen	 gezeigt,	 da	 alle	 Ronden	
nach	 der	 UFA‐Prozedur	 keinen	 ausgeprägten	 Gradienten	 zum	 Mittelpunkt	 aufwiesen.	
Die	mittlere	 Härte	 im	 Bereich	 der	 Probenentnahme	 beträgt	 im	 Falle	 des	 S‐HPT‐6	 Zu‐
standes	289	HV	was	zwar	einer	Erhöhung	von	71	%	gegenüber	dem	Ausgangszustand	
entspricht,	 aber	 bei	weitem	 nicht	 der	 Härte	 im	 S‐HPT‐10	 Zustand.	 Beim	 T‐HPT‐6	 Zu‐
stand	 zeigt	 sich,	 mit	 einer	 Härtesteigerung	 von	 lediglich	 17	%	 vergleichen	 zum	 Aus‐
gangszustand	auf	457	HV	noch	deutlicher,	dass	die	Proben	aus	Ufa	nach	HPT‐6	deutlich	
geringere	Härten	als	nach	HPT‐10	aufweisen.	


































Gezeigt	 sind	 exemplarisch	 Härteverteilungen	 an	 der	 Oberfläche	 der	 HPT‐Zustände	 S‐
HPT‐10	und	N‐HPT‐10.	Aufgrund	des	nur	sehr	begrenzt	zur	Verfügung	stehenden	Pro‐














tersuchungen	 festgestellt	 werden.	 Eine	 Aussage	 über	 die	 Regelmäßigkeit	 des	 Gefüges	





































































be	 gemessen.	 Dies	 gibt	 zwar	 keinen	 Einblick	 über	 die	 Homogenität	 des	 kompletten	
Plättchens,	jedoch	kann	lokal	an	der	Probe	in	einem	Bereich	gemessen	werden,	welcher	

















rechten	 Seite	 gezeigt,	 sind	 eindeutige	 Auswirkungen	 der	 Risse	wiederzufinden.	 Es	 er‐
folgt	im	N‐HPT‐10	und	P‐HPT‐10	eine	abrupte	Änderung	der	Härte	am	Riss.	Auch	ist	das	
Härteniveau	insgesamt	innerhalb	der	Probe	geringer	als	bei	den	Proben	ohne	Riss.	Von	
daher	 ist	 eindeutig	 festzuhalten,	 dass	 diese	 Proben	 für	 eine	 Ermüdungsprüfung	 unge‐
eignet	 sind.	 Dies	 gilt	 zum	 Teil	 auch	 für	 den	 T‐HPT‐10	 Zustand.	 Zwar	 konnte	 der	 Riss	













Abbildung	50:	Härteverteilungen	 an	den	 Seitenflächen	 von	Ermüdungsproben	ohne	Riss	 (links)	
und	mit	Riss	(rechts)	für	alle	HPT‐10	Zustände		
	

































































































































































scheidenden	HPT	 Prozeduren.	 Es	 ergeben	 sich	 also	 insgesamt	 drei	Wöhlerdiagramme	





Abbildung	 51	 zeigt	 die	 Wöhlerdiagramme	 der	 S‐Zustände	 in	 einem	 Diagramm	 der	




fläche	 und	 von	 nichtmetallischen	 Einschlüssen	 gebrochene	 Proben	 treffen	 zu	 können.	
Bei	einem	Teil	der	Proben	konnte	keine	Klassifizierung	der	Rissinitiierungsart	erfolgen,	
weshalb	 diese	 mit	 n.	 u.	 (nicht	 untersucht)	 bezeichnet	 wurden.	 Die	 Dauerfestigkeiten,	
welche	nach	dem	Treppenstufenverfahren	bestimmt	wurden,	sind	am	rechten	Bildrand	
explizit	 angegeben	 und	 in	 Form	 einer	 waagerechten	 Linie	 ins	 Diagramm	 eingefügt.	
Durchläufer	 wurden	 mittels	 eines	 Pfeils	 indiziert,	 wobei	 eine	 Zusammenfassung	 von	
mehreren	Durchläufern	erfolgte	und	die	Anzahl	mittels	nebenstehender	Ziffer	angege‐
ben	wird.	
Deutlich	 erkennbar	 ist,	 dass	 mit	 zunehmender	 HPT‐Verformung	 die	 Dauerfestigkeit	
















Bruch	 nach	 +106	 Zyklen.	 Insgesamt	 ist	 bei	 allen	 drei	 Zuständen	 im	 Bereich	 geringer	
Lastwechselzahlen	 eine	 Interpolation	 der	 einzelnen	 Punkte	 mittels	 einer	 Basquin‐

















































  Oberfläche   Einschluss  n.u.      Durchläufer  Zustand       Härte
                                  S-ini           169 HV
                                 S-HPT-6    289 HV














Abbildung	52:	Wechselverformungskurven	 für	den	Zustand	 S‐ini	bei	 verschiedenen	 Spannungs‐
amplituden	im	4‐Punkt‐Biegeversuch	
Die	 logarithmische	Darstellung	betont	dieses	Verhalten	 für	die	ersten	Lastwechsel.	 Im	
HCF‐Bereich,	 gekennzeichnet	 durch	 hohe	 Bruchlastspielzahlen	 ab	 104,	 erfolgt	 annä‐
hernd	keine	Änderung	der	Totaldehnungsamplitude	bei	einem	konstanten	Niveau,	wel‐
ches	je	nach	Beanspruchungshorizont	gestaffelt	ist.	Der	Probenbruch	kündigt	sich	durch	
eine	 leichte	 Erhöhung	 der	 Totaldehnungsamplitude,	 vor	 allem	 bei	 425	MPa	 und	 bei	









suche	 durchgeführt	 wurden,	 stellen	 sich	 auch	 die	 Dehnungsamplituden	 höher	 als	 im	
Ausgangszustand	 dar.	 Ein	 Abfallen	 der	 Totaldehnungsamplitude	mit	 geringerer	 Span‐
nungsamplitude	 ist	 bei	 den	 gezeigten	 Kurven	 aber	 ebenfalls	 erkennbar,	 wie	 auch	 die	
Tatsache,	dass	sich	im	HCF	Bereich	keine	signifikanten	Änderungen	der	Wechselverfor‐





























mungskurven	 ergibt.	 Nur	 für	 die	 höchst	 belastete	 Probe	 bei	 850	MPa	 ergibt	 sich	 eine	
geringe	Erhöhung	der	Totaldehnungsamplitude	kurz	vor	dem	Probenbruch.	
	
Abbildung	 53:	Wechselverformungskurven	 für	 den	 Zustand	 S‐HPT‐10	 bei	 verschiedenen	 Span‐
nungsamplituden	im	4‐Punkt‐Biegeversuch	
6.1.3. Bruchflächenanalyse	
Mittels	Analyse	 der	Buchfläche	 einer	Ermüdungsprobe	 ist	 es	 im	Allgemeinen	möglich,	
den	Ausgangspunkt	 des	 Ermüdungsrisses	 festzustellen.	Dabei	wurde	meist	 auf	 raster‐




seite	 der	 Biegeprobe	 am	 unteren	Bildrand	 zu	 sehen	 ist.	 Dementsprechend	 ist	 auch	 in	
diesem	Bereich	 der	 Rissausgang	 verortet,	 da	 in	 allen	 Fällen	 die	 Rissinitiierung	 an	 der	
Stelle	der	höchsten	Zugbeanspruchung	stattfand.	Die	Bruchfläche	ist	insgesamt	sehr	un‐
eben,	wobei	vertikale	Linien	durch	die	Bruchfläche	auffallen.	Diese	sind	Fragmente	von	
in	 der	 Mikrostruktur	 elongierten	Mangan‐Sulfiden	 (Mn‐S)	 vom	Walzprozess	 des	 Aus‐
gangsmaterials.	 Durch	 die	 große	Unebenheit	 fällt	 es	 schwer,	 die	 Bruchfläche	 nach	 Er‐
müdungs‐	 und	 Restgewaltbruchfläche	 aufzuteilen.	 Bei	 genaueren	 Untersuchungen	
ergibt	sich	ein	ungefährer	Anteil	von	30	%	Restgewaltbruchfläche	am	oberen	Rand,	wel‐



































Abbildung	 54:	 Rasterelektronenmikroskopische	 Aufnahmen	 des	 S‐ini	 Zustandes	 (σa=325	MPa,	
NB=5x105):	 Übersicht	 über	 den	 gesamten	 Probenquerschnitt	 (links)	 und	 De‐
tailaufnahme	des	Anrissortes	(rechts)		
Abbildung	54	rechts	zeigt	eine	Detailaufnahme	des	Rissursprungs.	Diesen	Rissausgang	
stellt	 ein	 Kalzium‐Sulfid	 (Ca‐S)	 Einschluss	 dar,	welcher	mittels	 EDX	 bestimmt	werden	
konnte.	Auch	die	Ermüdungsbruchfläche	erscheint	bei	dieser	Probe	sehr	rau,	was	jedoch	
bei	allen	Bruchflächen	dieses	Zustandes	beobachtet	wurde.	





NB=2,3x105):	 Übersicht	 über	 den	 gesamten	 Probenquerschnitt	 (links)	 und	 De‐
tailaufnahme	des	Anrissortes	(rechts)	
Die	Ermüdungsbruchfläche	stellt	sich	in	diesem	Fall	kleiner	(~40%)	als	im	Ausgangszu‐
stand	 (~70%)	 dar,	 wobei	 der	 Übergang	 besser	 erkennbar	 ist.	 Waben	 innerhalb	 der	
6.	Ermüdungsverhalten	ultrafeinkörniger	Stähle	 67
	








Abbildung	 56:	 Rasterelektronenmikroskopische	 Aufnahmen	 des	 S‐HPT‐10	 Zustandes	
(σa=850	MPa,	 NB=2,3x104):	 Übersicht	 über	 den	 gesamten	 Probenquerschnitt	
(links)	und	Detailaufnahme	des	Anrissortes	(rechts)	
Die	 Bruchfläche	 ist	 insgesamt	 nach	 Erhöhung	 des	 Verformungsgrades	 auf	 HPT‐10	 er‐
neut	 glatter.	 Das	 Verhältnis	 von	 Ermüdungs‐	 zu	 Restgewaltbruchfläche	 bleibt	 im	 Ver‐
gleich	zu	S‐HPT‐6	in	etwa	gleich	bei	40%	bis	60%.	In	Abbildung	56	rechts	ist	zu	erken‐
nen,	 dass	die	Ermüdungsbruchfläche	 eine	deutlich	 verringerte	Rauigkeit	 aufweist.	 Für	




Abbildung	 57.	 Die	 für	 beide	 Zustände	 erkennbare	Wabenstruktur	 kennzeichnet	 einen	

















In	 diesem	Falle	 ergibt	 sich	 allerdings	 nur	 eine	 Steigerung	 um	den	 Faktor	 1,3	 bei	 Ver‐
gleich	des	undeformierten	Ausgangszustandes	mit	dem	T‐HPT‐10	Zustand.	Die	Basquin	
Geraden	lassen	sich	für	T‐ini	und	T‐HPT‐6	sehr	gut	annähern	und	zeigen	ähnliche	Stei‐
gungswerte.	 Brüche	nach	2x105	 Lastspielen	wurden	bei	 diesen	Zuständen	nicht	 regis‐
triert,	darunter	 jedoch	bei	beiden	viele	Brüche	an	nichtmetallischen	Einschlüssen.	Nur	
























Abbildung	 59	 zeigt	 die	Wechselverformungskurven	 für	 den	 Zustand	 T‐ini	 mittels	 der	
Totaldehnungsamplitude.	 Im	 Gegensatz	 zum	 weichgeglühten	 Ausgangszustand	 S‐ini	
zeigt	sich	bei	diesem	unverformten	Zustand	kein	abgegrenztes	Maximum	bei	sehr	gerin‐
ger	 Lastspielzahl,	 sondern	 ein	 allmähliches	 Ansteigen,	 welches	 jedoch	 nach	 etwa	






































 Oberfläche  Einschluss  Durchläufer  Zustand Härte
                     T-ini 388 HV
                        T-HPT-6 457 HV


















ben	 Verlauf	wie	 beim	Ausgangszustand	 T‐ini,	 jedoch	 aufgrund	 der	 höheren	 Festigkeit	
bei	 einem	 höheren	 Spannungs‐	 und	 Dehnungsniveau.	 Ein	 deutlicher	 Unterschied	 bei	
dem	mit	 zehn	HPT	Rotationen	verformten	Werkstoff	besteht	darin,	dass	die	Totaldeh‐
nungsamplitude	ab	Erreichen	des	Maximums	nur	gering	um	etwa	1	%	bis	6,5	%	abfällt.	








































Abbildung	 61:	 Rasterelektronenmikroskopische	 Aufnahmen	 des	 T‐ini	 Zustandes	 (σa=660	MPa,	
NB=1,2x105):	 Übersicht	 über	 den	 gesamten	 Probenquerschnitt	 (links)	 und	 De‐
tailaufnahme	des	Anrissortes	(rechts)	































sich	 in	 etwa	 50	%	Ermüdungs‐	 und	 etwa	 50	%	Restgewaltbruchfläche	 unterscheiden.	
Über	die	Restbruchfläche	erfolgen	an	späterer	Stelle	noch	genauere	Aussagen,	es	konnte	
aber	keine	ausgeprägte	Wabenstruktur	identifiziert	werden.	Die	Ermüdungsbruchfläche	
zeigt	sich	deutlich	flacher	als	 im	weichgeglühten	Ausgangszustand,	 jedoch	rauer	als	 im	
S‐HPT‐10	Fall.	In	Abbildung	61	rechts	ist	der	rissinitiierende	Einschluss	in	der	unteren	







NB=6,3x104):	 Übersicht	 über	 den	 gesamten	 Probenquerschnitt	 (links)	 und	 De‐
tailaufnahme	des	Anrissortes	(rechts)	
Die	Gesamtbruchfläche	 erscheint	 unebener	 als	 im	 zugehörigen	Ausgangszustand	 ohne	
HPT	Verformung.	Dabei	ist	die	Unterscheidung	in	Ermüdungs‐	und	Restgewaltbruchflä‐





















Abbildung	 63:	 Rasterelektronenmikroskopische	 Aufnahmen	 des	 T‐HPT‐10	 Zustandes	
(σa=900	MPa,	 NB=2,2x105):	 Übersicht	 über	 den	 gesamten	 Probenquerschnitt	
(links)	und	Detailaufnahme	des	Anrissortes	(rechts)	
Die	 gezeigte	 Probe	 stammt	 aus	 dem	 Bereich	 längerer	 Lebensdauern.	 In	 der	 Gesamt‐























Abbildung	 64:	 Gesamtbruchflächen	 des	 T‐HPT‐10	 Zustandes	 mit	 geringerer	 Lebensdauer:	
σa=900	MPa,	NB=2,3x104	(links)	und	σa=930	MPa,	NB=1,7x104	(rechts)	
Bei	einem	Vergleich	der	beiden	Bruchflächen	wird	deutlich,	dass	die	Ermüdungsbruch‐
fläche	 im	unteren	Teil	der	Probe	durch	 Inhomogenitäten	geprägt	 ist.	Die	Probe	 in	der	
Abbildung	links	weist	dabei	keinen	direkt	erkennbaren	Punkt	der	Rissinitiierung	auf,	es	
ergibt	sich	aber	ein	großes	Gebilde	von	mehreren	Ebenen,	die	aus	der	Ermüdungsbruch‐







Ermüdungsrissausbreitung	 durch	 eine	 große	 höhlenartige	 Struktur	 beeinflusst.	 Diese	
ähnelt	 einem	Scherband	 in	der	Restbruchfläche	und	 führt	 auch	zur	Ausbildung	glatter	
Flächen,	welche	nicht	senkrecht	zur	angelegten	Normalspannung	liegen.	Als	Ort	der	Ris‐
sinitiierung	konnte	ein	nichtmetallischer	Einschluss	 identifiziert	werden.	Dieser	 ist	auf	
der	 aktuellen	 Aufnahme	 jedoch	 nicht	 erkennbar,	 da	 die	 Betrachtung	 dieser	 Gesamt‐
bruchflächen	hauptsächlich	der	Aufklärung	der	verringerten	Lebensdauer	dienen	soll.	











als	 beim	 S‐ini	 Ausgangszustand.	 Im	 Gegensatz	 dazu	 zeigen	 sich	 nach	 zehn	 HPT‐
Rotationen	 keine	Anzeichen	 von	Waben	mehr.	 Es	 resultiert	 eine	mit	 Stufen	behaftete,	
eher	unebene	Bruchfläche,	wobei	diese	durch	sehr	kleine	höhlenartige	Einschnitte	von‐














Im	Gegensatz	 zu	den	vorangegangenen	Wöhlerdiagrammen,	 bei	 denen	generell	 ab	Er‐
reichen	der	Grenzlastspielzahl	von	107	die	Proben	als	Durchläufer	gewertet	wurden	und	
keine	 Brüche	 mehr	 auftraten,	 wurden	 bei	 diesen	 hochfesten	 Zuständen	 auch	 Brüche	
nach	Erreichen	der	Grenzlastspielzahl	registriert	und	im	Diagramm	indiziert.		
Der	Zustand	mit	der	höchsten	Härte	von	839	HV	weist	die	geringste	Dauerfestigkeit	von	
876	MPa	auf.	 Innerhalb	 dieses	Zustandes	wird,	 im	Gegensatz	 zu	den	 vorherigen	Wöh‐







































Zustand   Oberfläche  Einschluß  Fisheye  Durchläufer  Härte
B-100Cr6                               775 HV   
P-HPT-10                                          781 HV

















dazu	 führt,	 dass	 auch	 die	Dauerfestigkeiten	 ungefähr	 bei	 demselben	Wert	 angesiedelt	
sind.	Der	Zustand	B‐100Cr6	erreicht	dabei	eine	Dauerfestigkeit	von	1056	MPa	bei	einer	
Härte	von	775	HV.	Für	diesen	Zustand	wird	die	maximale	Anzahl	von	fünf	Brüchen	 im	
Lebensdauerbereich	 über	 106	 Lastwechsel	 mit	 Ausprägung	 eines	 Fisheyes	 erreicht.	
Selbst	nach	2x107	Zyklen	wurden	noch	Brüche	beobachtet,	welche	aber	im	Rahmen	des	
Treppenstufenverfahrens	als	Durchläufer	gewertet	wurden.	Bis	auf	eine	Probe	entfallen	
alle	 restlichen	 Brüche	 auf	 Initiierung	 an	 nichtmetallischen	 Einschlüssen.	 Bei	 gleichem	
Niveau	der	Dauerfestigkeit	 konnte	 für	den	P‐HPT‐10	Zustand	ein	geringerer	Anteil	 an	
Brüchen	 im	Bereich	hoher	Zyklenzahlen	bestimmt	werden.	Ab	einer	Lastspielzahl	 von	
etwa	 6x106	 kommt	 es	 zur	 Initiierung	 zweier	 Risse	 an	 inneren	 nichtmetallischen	 Ein‐
schlüssen,	wovon	einer	nach	Erreichen	der	Grenzlastspielzahl	auftrat	und	somit	eben‐






bereits	 erwähnt,	 als	 Rissausgangspunkt	 noch	 die	 Initiierung	 an	 inneren	 nichtmetalli‐
schen	Einschlüssen	in	Frage.	Dadurch	bildet	sich	das	sogenannte	Fisheye	um	den	inne‐
ren	nichtmetallischen	Einschluss.	Hierbei	wächst	der	Ermüdungsriss	 zuerst	 vom	 inne‐
ren	Einschluss	zur	Oberfläche,	um	sich	dann,	analog	des	Risswachstumsverhaltens	bei	
direkter	Initiierung	an	der	Oberfläche,	weiter	ins	Innere	auszubreiten.	Da	sich	ein	Unter‐













Abbildung	 67:	 Rasterelektronenmikroskopische	 Aufnahmen	 des	 N‐HPT‐10	 Zustandes	







Scherbandes,	 welches	 sich	 über	 die	 gesamte	 Probe	 erstreckt.	 Den	 Rissinitiierungsme‐
chanismus	 scheint	 dieses	 inhomogene	 Verhalten	 jedoch	 nicht	 zu	 beeinflussen,	 da	 der	





4,1x106	 Zyklen	 und	 dementsprechend	 mit	 Rissinitiierung	 an	 einem	 18	µm	 unter	 der	
Oberfläche	 befindlichen	 nichtmetallischen	 Einschluss.	 Bei	 Betrachtung	 der	 gesamten	




annähernd	 die	 Hälfte	 des	 Probenquerschnitts.	 Der	 etwa	 3	µm	 große	 nichtmetallische	






Abbildung	 68:	 Rasterelektronenmikroskopische	 Aufnahmen	 des	 N‐HPT‐10	 Zustandes	








Abbildung	 69:	 Rasterelektronenmikroskopische	 Aufnahmen	 des	 B‐100Cr6	 Zustandes	
(σa=1100	MPa,	 NB=1,8x104):	 Übersicht	 über	 den	 gesamten	 Probenquerschnitt	
(links)	und	Detailaufnahme	des	Anrissortes	an	der	Probenoberfläche	(rechts)	
Eine	Unterscheidung	von	Ermüdungs‐	und	Restgewaltbruchfläche	 ist	nur	schwer	mög‐
lich,	 da	 insgesamt	 eine	 höhere	 Rauigkeit	 der	 beiden	 Bruchflächenhälften	 als	 in	 den	
HPT‐10	Zuständen	vorliegt.	Die	Rissinitiierung	an	einem	oberflächennahen	nichtmetalli‐
schen	Einschluss	ist	für	dieses	Lastniveau	bei	diesem	Zustand	durchaus	üblich	und	führt	










Abbildung	 70:	 Rasterelektronenmikroskopische	 Aufnahmen	 des	 B‐100Cr6	 Zustandes	
(σa=1050	MPa,	 NB=2,2x107):	 Übersicht	 über	 den	 gesamten	 Probenquerschnitt	
(links)	und	Detailaufnahme	des	Anrissortes	im	Inneren	der	Probe	(rechts)	
Auch	 hier	 ergibt	 sich	 kein	 signifikanter	 Kontrastunterschied	 durch	 den	Wechsel	 zwi‐
schen	 Ermüdungs‐	 und	 Restgewaltbruchfläche,	 jedoch	 lässt	 sich	 die	 Fläche	 langsamer	
Rissausbreitung	unter	Vakuum	bereits	 in	der	Übersicht	durch	die	deutlich	 erniedrigte	
Rauigkeit	erkennen.	Der	Übergang	in	die	restliche	Ermüdungsbruchfläche	ist	in	der	De‐
tailaufnahme	des	Rissausgangs	noch	deutlicher	 erkennbar.	Rissinitiierend	 ist	 ein	 etwa	
75	µm	 von	 der	 Oberfläche	 entfernter	 Titancarbonitrid‐Einschluss	 (TiCN).	 Durch	 diese	
vergleichsweise	 große	Entfernung	 ist	 es	 auch	 zur	Bildung	 eines	 sehr	 großen	 Fisheyes	
gekommen.	 Die	 zugehörige	 Fläche	 ist	 innerhalb	 der	 hier	 betrachteten	 Zustände	 die	
größte	und	korreliert	mit	der	maximalen	Lebensdauer	aller	Proben.		










Abbildung	 71:	 Rasterelektronenmikroskopische	 Aufnahmen	 des	 P‐HPT‐10	 Zustandes	




lochartigen	 Gebilde	 in	 der	 Restbruchfläche	 entsprechen	 kleinen	 Scherbändern,	 ohne	
große	 vertikale	 Ausbreitung.	 Ein	 für	 die	 UFG‐Zustände	 charakteristischer,	 aber	 ver‐






Abbildung	 72:	 Rasterelektronenmikroskopische	 Aufnahmen	 des	 P‐HPT‐10	 Zustandes	
(σa=1100	MPa,	 NB=5,9x106):	 Übersicht	 über	 den	 gesamten	 Probenquerschnitt	
(links)	und	Detailaufnahme	des	Anrissortes	im	Inneren	der	Probe	(rechts)	
Auch	 hier	 ist	 die	 Ermüdungsbruchfläche	 eher	 klein,	 in	 der	 Restgewaltbruchfläche	 ist	









den	 anderen	 UFG‐Zuständen	 durch	 teilweise	 Rissinitiierung	 an	 inneren	 nichtmetalli‐





Korngröße	bildet.	Diese	 sogenannte	Fine	Granular	Area	 (FGA,	 [209])	 lässt	 sich	mittels	
Fraktographie	nachweisen,	wobei	sie	vor	allem	im	Lichtmikroskop	deutlich	durch	eine	
dunkle	 Umrandung	 des	 Einschlusses	 auffällt.	 Daher	 stammt	 auch	 die	 alternative	 Be‐
zeichnung	Optical	Dark	Area	(ODA,	 [26,	212]).	Abbildung	73	zeigt	 lichtmikroskopische	




ultrafeinkörnigen	 Zustand	 nicht	 der	 Fall	 ist.	 Alle	 gezeigten	 Bruchflächen	 in	 der	 Abbil‐





das	 Höhenprofil	 farblich	wiedergeben,	 bestätigen	 den	 Eindruck,	 dass	 die	 Ermüdungs‐
bruchflächen	der	UFG‐Zustände	signifikant	glatter	als	die	des	B‐100Cr6	Zustandes	sind.	
Als	 Messwerte	 der	 Rauigkeit	 ergeben	 sich	 Rz=3,52	µm	 für	 die	 Ermüdungsbruchfläche	
und	Rz=0,514	µm	für	das	Fisheye	beim	Zustand	B‐100Cr6.	Im	Gegensatz	hierzu	betragen	
die	 Rauigkeiten	 im	 ultrafeinkörnigen	 Fall	 Rz=0,351	µm	 in	 der	 Ermüdungsbruchfläche	
und	Rz=0,164	µm	 im	Fisheye.	Der	Nachweis	einer	FGA	mittels	Lichtmikroskop	 ist	nor‐











links	 für	 die	 Probe	 aus	 Abbildung	 73	 oben	 links.	 Für	 den	 bereits	 im	 Lichtmikroskop	
dunkel	 ausgegebenen	Bereich	 zeigt	 sich	hier	 im	Rasterelektronenmikroskop	 eine	 sehr	
unebene	Fläche,	wie	dies	auch	 in	der	Literatur	 für	FGAs	beschrieben	 ist.	 Im	Gegensatz	
hierzu	ist	bei	einem	Einschluss	direkt	an	der	Oberfläche	bei	der	Probe	des	B‐100Cr6	mit	
deutlich	kürzerer	Lebensdauer	keine	charakteristische	Umrandung	des	rissinitiierenden	
























































In	beiden	Fällen	 ist	 im	Vergleich	zu	der	übrigen	Ermüdungsbruchfläche	 innerhalb	des	
Fisheyes	 die	 Oberflächenbeschaffenheit	 direkt	 um	 den	 Einschluss	 nicht	 verändert.	
Durch	diese	REM	Aufnahmen	kann	jedoch	erneut	gezeigt	werden,	dass	im	ultrafeinkör‐





rendes	mikrostrukturelles	Merkmal	 gezeigt,	 weshalb	 diese	 im	 Folgenden	 genauer	 be‐
trachtet	werden.	Ein	Anhaltspunkt	für	die	Morphologie	der	Scherbänder	ist	in	Abbildung	










































In	 vielen	 Fällen	 gibt	 es	 einen	 Zusammenhang	 zwischen	 einem	 Scherband	 und	 einem	




es	 sich	 bei	 den	 beiden	 gezeigten	 Einschlüssen	 um	 Mischeinschlüsse	 handelt,	 wie	 sie	
beim	verwendeten	Werkstoff	in	der	deutlichen	Mehrheit	vorkommen.	Anhand	der	Spek‐
tren	 lässt	 sich	das	 teilweise	Aufbrechen	der	Einschlüsse	 zeigen,	da	sich	Fragmente	 in‐
nerhalb	des	Scherbandes	befinden.	Die	Vermutung	liegt	nahe,	dass	es	sich	in	Abbildung	
78	 rechts	 wegen	 der	 geringen	 Größe	 selbst	 nur	 um	 ein	 Fragment	 und	 nicht	 um	 den	
Haupteinschluss	 handelt,	 auch	weil	 das	 Scherband	 auf	 beiden	 Seiten	 des	 Einschlusses	
angrenzt,	 ohne	 dass	 ein	 Richtungswechsel	 beim	 HPT	 stattgefunden	 hat.	 Durch	 Abbil‐
dung	78,	 rechts	konnten	keine	weiteren	Fragmente	 innerhalb	des	Scherbands	nachge‐
wiesen	werden.		
Insgesamt	 fällt	 es	 schwer,	 eine	 Aussage	 darüber	 zu	 treffen,	 ob	 es	 sich	 bei	 der	mikro‐
strukturellen	Erscheinungsform	der	 Scherbänder	um	Hohlräume	oder	materialgefüllte	
Bereiche	handelt.	Durch	die	betrachteten	REM	Aufnahmen	lässt	sich	ein	Hohlraum	ver‐
muten.	 Jedoch	wurde	der	Werkstoff	 geätzt,	um	die	Mikrostruktur	 sichtbar	 zu	machen.	

































ser	 Stelle	 nur	 Scherbänder	 betrachtet	 wurden,	 welche	 sich	 parallel	 oder	 unter	 einem	
bestimmten	Winkel	zur	Scherebene	beim	HPT	ausgeprägt	haben.	In	den	folgenden	Aus‐
führungen	 sind	weiterhin	 Scherbänder	 gezeigt,	 die	 in	 keinem	Zusammenhang	mit	 der	
HPT‐Behandlung	stehen,	sondern	entlang	der	Lasten	beim	Versuch	ausgeprägt	sind.	
Abbildung	 80	 zeigt	 dies,	 da	 bei	 derselben	 Probe	 linienförmige	 Gebilde	 entlang	 der	
höchsten	Ermüdungsbelastung	in	der	rechten	Graphik	auftreten.	Eine	Aussage	darüber,	
ob	sich	diese	Stellen	zyklisch	oder	schlagartig	gebildet	haben,	 lässt	 sich	anhand	dieser	














Abbildung	 81:	 Parallele	 Scherbänder	 an	 der	 Unterseite	 einer	 P‐HPT‐10	 Probe	 nach	 Ermüdung	
(σa=1100	MPa,	NB=3,3x104)	(links)	und		parallele	Scherbänder	im	Bereich	der	Ein‐
spannung	nach	Ermüdung	und	Gewaltbruch	(σa=850	MPa,	NB=3,5x104)	(rechts)	







Innerhalb	 der	Mikrostruktur	 verlaufen	 ebenfalls	 linienförmige	 Inhomogenitäten	 unter	
einem	Winkel	von	45	Grad.	Da	es	sich	bei	Scherbändern	um	Ebenen	handelt,	ergibt	sich	
bei	Austritt	dieser	mikrostrukturellen	Verformungskonzentration	ebenfalls	eine	Linien‐
form,	wie	 in	Abbildung	81,	 rechts,	 gezeigt.	Erkennbar	 ist,	 dass	der	Gewaltbruch	 selbst	
ebenfalls	 einen	 idealen	Winkel	 von	 45°	 zur	 höchsten	Normalspannung	 hat.	 Durch	 die	







Entfestigung	 beobachtet,	 die	 in	 den	meisten	 Fällen	 durch	 Grobkornbildung,	 ausgelöst	













Abbildung	83:	 FIB‐präparierte	ACOM‐TEM‐Aufnahmen	 in	der	Nähe	des	Rissursprungs	 in	 Längs‐
richtung	 für	 S‐HPT‐10	 (σa=1000	MPa,	 NB=8,5x104)	 (links)	 und	 T‐HPT‐10	
(σa=850	MPa,	NB=5,7x105)	(rechts)	




da	 eine	 dynamische	 Rekristallisation	 als	 Hauptmechanismus	 der	 zyklischen	 Entfesti‐
gung	bei	UFG	Werkstoffen	ausgeschlossen	werden	kann.	Die	Rissfront	 selbst	 ist	 eben‐

















Abbildung	 84:	 FIB‐präparierte	 TEM‐Aufnahmen	 des	 Rissursprungs	 am	 nichtmetallischen	 Ein‐
schluss	 in	 Längsrichtung	 bei	 P‐HPT‐10	 (σa=1100	MPa,	 NB=5,8x106)	 (links)	 und	
N‐HPT‐10	(σa=850	MPa,	NB=4,1x106)	(rechts)	
Bei	den	beiden	Aufnahmen	handelt	es	sich	um	Proben,	welche	einen	Rissausgang	an	ei‐
nem	 inneren	nichtmetallischen	Einschluss	 (in	beiden	Bildern	rechts)	hatten.	 In	beiden	
Fällen	ist,	auch	bei	einer	sehr	hohen	Lebensdauer,	keine	zyklische	Instabilität	der	Mikro‐







zum	 Zustand	 N‐HPT‐10,	 weil	 sich	 hier	 eine	 große	 Ungleichheit	 der	 einzelnen	 HPT‐










mit	 verschiedenen	 Karbidmorphologien	 nach	 der	 Wärmebehandlung	 bezüglich	 ihrer	
Karbid‐	und	Kornmorphologie	substanziell	modifiziert	werden.	Auch	konnte	festgestellt	
werden,	 dass	 die	 plastische	 Deformation	 nicht	 nur	 zu	 Versetzungsmobilisierung	 und	









tenen	 Meinung,	 dass	 es	 bei	 der	 massiven	 plastischen	 Deformation	 zur	 Auflösung	 der	
Karbide	 und	 einer	 vollständigen	 Aufnahme	 der	 Karbide	 bzw.	 des	 elementaren	 Koh‐
lestoffs	in	die	Matrix	kommt,	konnte	dieses	Phänomen	innerhalb	der	aktuellen	Untersu‐
chungen	nur	in	sehr	begrenztem	Ausmaße	beobachtet	werden.	
Im	 Falle	 der	massiv	 plastisch	 verformten,	 ursprünglich	weichgeglühten	Mikrostruktur	
ist	 vor	 allem	 in	 Abbildung	 45	 eine	 Fragmentierung	 der	 größeren	 Karbide	 ersichtlich.	
Jedoch	 können	 die	 einzelnen	 Fragmente	 zusätzlich	 zu	 den	 immer	 noch	 teilweise	 vor‐
handenen	Kugelkarbiden	in	der	ACOM	Aufnahme	deutlich	ausgemacht	werden.	Es	kann	
also	nicht	von	einer	Auflösung	der	Karbide	und	Übergang	des	Kohlenstoffes	in	die	Fer‐
rit‐Matrix	 gesprochen	werden.	 Dies	wurde	 für	 keinen	 der	 ultrafeinkörnigen	 Zustände	
beobachtet.	Die	Ferrit‐Matrix	 im	S‐HPT‐10	Zustand	enthält	 insgesamt	einen	nur	gerin‐
gen	Anteil	an	feinst	verteilten	Karbiden,	weswegen	die	Teilchenverfestigung,	verglichen	
mit	 den	 anderen	 UFG‐Zuständen	 geringer	 ausgeprägt	 ist.	 Dadurch	 lässt	 sich	 die	 gute	
Verformbarkeit	ohne	die	Anwesenheit	von	Rissen	begründen.	Analog	wurden	bereits	in	
der	 Literatur	 überwiegend	 Untersuchungen	 an	 niedrigkohlenstoffhaltigen	 Stählen	
durchgeführt,	da	diese	sich	scheinbar	besser	zur	massiven	plastischen	Deformation	eig‐
nen.	







stoff	vorliegt,	 ist	der	Anteil	der	Karbide	 in	der	Mikrostruktur	geringer	als	 in	den	perli‐
tisch‐ferritischen	Zuständen.	
Im	Gegensatz	hierzu	stellen	sich	die	Karbidmorphologien	der	HPT‐10	Zustände	mit	ur‐
sprünglich	 ferritisch‐perlitischer	und	 rein	 perlitischer	Mikrostruktur	 deutlich	 unregel‐
mäßiger	 dar.	 In	 beiden	 Fällen	weisen	 die	 Karbide	 ein	 hohes	 Verhältnis	 von	 Länge	 zu	
Breite	auf.	Grund	hierfür	ist	die	bereits	vor	HPT	bestehende	Form	als	Perlit.	Dieser	wird	
zwar	fragmentiert,	ordnet	sich	dann	aber	offensichtlich	wieder	innerhalb	der	Scherebe‐










somit	 wirkende	 Korngrenzenverfestigung	 auch	 zu	 erhöhten	 Festigkeiten	 und	 Härten	












Härte	 bei	HPT‐6	 im	Vergleich	 zu	den	 jeweiligen	Ausgangszuständen	 scheint	 an	dieser	
Stelle	ungewöhnlich,	da	nach	sechs	HPT‐Durchgängen	theoretisch	bereits	mehr	als	die	











geringe	 Zunahme	 von	 17	%	 gegenüber	 dem	 Ausgangszustand,	 was	 auch	 dadurch	 be‐
gründet	 ist,	dass	bereits	der	Ausgangszustand	eine	relativ	hohe	Härte	von	388	HV	und	
geringe	Korngröße	hatte.	 Im	Gegensatz	 dazu	 ist	 die	 Fähigkeit	 zur	Verfestigung	 (Korn‐







Bei	 den	 Proben,	 welche	 mittels	 der	 Einrichtung	 am	 INT	 in	 Karlsruhe	 mit	 zehn	 HPT‐
Umdrehungen	 hergestellt	 wurden,	 ergeben	 sich	 durchweg	 Härtegradienten	 durch	 die	
massive	Scherverformung.	Außerdem	liegen	die	Härten	über	denen	der	HPT‐6	Zustände.	
Die	 geringste	Härte	 und	 auch	 die	 größten	Kornabmessungen	weist	 in	 diesem	Kontext	
der	S‐HPT‐10	Zustand	auf.	Wie	bereits	in	7.1.1	erwähnt,	konnte	die	Härte	dieses	Zustan‐
des	hauptsächlich	durch	Korngrenzenverfestigung	aber	auch	durch	Versetzungsverfes‐
tigung	erhöht	werden.	Da	 sich	die	Karbidmorphologie	nicht	 substanziell	 geändert	 hat,	
ergibt	sich	nur	ein	geringer	Anteil	an	Teilchenverfestigung.	Sehr	positiv	ist	dagegen	die	
Homogenität	 des	 S‐HPT‐10	 Zustandes	 zu	 bewerten,	 da	 die	 ortsaufgelösten	 Härtemes‐













schiedenen	 Bereiche	 unterschiedliche	 dominierende	 Verfestigungsmechanismen,	
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REM	 Aufnahmen	 als	 auch	 die	 höchste	 Härte	 aufweist.	 Auch	 hier	 widersprechen	 aus	
demselben	Grund	die	TEM	Aufnahmen	diesen	Erkenntnissen,	da	im	TEM	nur	sehr	kleine	
Bereiche	der	Mikrostruktur	 präpariert	werden	und	 es	bei	 lokalen	 Inhomogenitäten	 in	
der	Mikrostruktur	zu	Streuungen	der	Ergebnisse	kommt.	Dies	zeigt	auch	das	repräsenta‐
tive	zweidimensionale	Härtebild	dieses	Zustandes	in	Abbildung	49	rechts	bei	Anwesen‐




Korngrößen,	 wie	 sie	 in	 Kapitel	 5	 getroffen	 wurden	 nur	 für	 weitestgehend	 fehlerfreie	




onen.	 Bei	 sehr	 feinkörnigen	 Werkstoffen	 läuft	 die	 plastische	 Deformation	 nicht	 nur	
durch	Versetzungsbewegung	ab,	sondern	auch	durch	den	Scherband‐Mechanismus,	bei	
dem	 ganzer	 Körner,	 teilweise	 entlang	 der	 Korngrenzen	 abgleiten,	 vgl.	 Abschnitt	 2.2.6.	









nahmen	 aller	 HPT‐10	 Zustände	 beinhalten	 diese	 charakteristische	 Erscheinungsform	
der	Scherbänder,	wie	in	Abbildung	76	beispielhaft	bei	zwei	Zuständen	gezeigt.	Die	Exis‐






























Abbildung	 86:	 Modell	 der	 Bildung	 von	 Scherlokalisationen	 (Scherbänder)	 entlang	 einer	 Ein‐
















ringere	mikrostrukturelle	 Abmessungen	 auf.	 Auch	 hat	 sich	 die	 Form	des	 nichtmetalli‐
schen	Einschlusses	selbst	geändert,	wodurch	er	sich	statt	kreisförmig	eher	oval	darstellt.	
Das	Modell	bildet	beide	Tatsachen	durch	die	Aussage	ab,	dass	bei	anfänglicher	Scherde‐










Im	 unteren	 Bild	 der	 Abbildung	 86	 ist	 der	 Gefügezustand	 bei	 hoher	 Scherdeformation	





bis	 Abbildung	 47	 belegen	 jedoch,	 dass	 sich	 Scherlokalisationen	 innerhalb	 der	 Mikro‐
struktur	 in	Scherrichtung	ergeben.	Da	sich	auch	 in	Abbildung	86	ein	Scherband	hinter	
dem	Einschluss	gebildet	hat,	resultiert	das	schematisch	dargestellte	Modell	für	eine	ho‐





sache,	 dass	 es	 zu	 einer	 Bildung	 von	 Fragmenten	 der	 nichtmetallischen	 Einschlüsse	




Diese	 Erkenntnisse	 lassen	 Schlüsse	 für	 die	 Erstellung	 ultrafeinkörniger	 Stähle	 zu.	 Im	
Allgemeinen	 ist	 die	 Anwesenheit	 größerer	 nichtmetallischer	 Einschlüsse	 ein	 Problem,	
da	sie	zu	einer	Scherlokalisation	führen.	Zwar	ist	nicht	in	allen	Werkstoffzuständen	eine	




Härte	mit	Blick	auf	 zyklische	Eigenschaften	allgemein	eher	negativ	 zu	 sehen.	Wenn	es	
gelingt,	die	massive	plastische	Deformation	vor	der	Bildung	von	Scherlokalisationen	zu	









lichen	Werkstoffzuständen	 durchgeführt.	 Es	 handelte	 sich	 dabei	 um	 zwei	 grobkörnige	
















tigkeit	 von	 der	Mikrohärte	 ein.	 Hierbei	 ist	 nicht	 in	 erster	 Linie	 relevant,	 welche	 Kar‐
bidmorphologie	vorliegt,	sondern	allein	die	Härte	der	Matrix	bestimmt	die	Ermüdungs‐
eigenschaften.	Dennoch	ergibt	sich	eine	indirekte	Abhängigkeit	von	der	Karbidmorpho‐















an	 dieser	 Stelle	 der	 Vergleich	 der	 Ausgangs‐	 und	 HPT‐Zustände	 entscheidend,	 wobei	
durch	 die	Hinzunahme	 der	 Prüfung	 des	 hochfesten	Wälzlagerstahles	 100Cr6	 eine	 Be‐
wertung	 der	 vorliegenden	Ergebnisse	 im	Vergleich	 zu	 Literaturwerten	 aus	Makroprü‐
fungen	 vorgenommen	werden	 kann.	 So	wird	 in	 [206,	 207]	 dem	 auch	 in	 dieser	 Arbeit	
betrachteten	 Zustand	 B‐100Cr6	 eine	Wechselfestigkeit	 von	 848	MPa	 bei	 einem	 Span‐
nungsverhältnis	von	R=‐1	attestiert.	Der	 lineare	Zusammenhang	in	Abbildung	87	bein‐




der	 Dauerfestigkeit	 gegenüber	 Kerben	 vermuten,	 weil	 sich	 trotz	 Rissinitiierung	 an	
nichtmetallischen	 Einschlüssen	 ein	 linearer	 Zusammenhang	 von	 Dauerfestigkeit	 und	







































Korngröße,	 beziehungsweise	 der	 für	 die	 Ermüdung	maßgeblichen	mikrostrukturellen	









als	 bei	 den	 übrigen	 ursprünglich	 ferritisch‐perlitischen	 Zuständen	 aufweist,	 ist	 nicht	














Bei	HPT‐Behandlung	des	 zweiphasigen	Ferrit‐Perlit	 Gefüges	 im	Zustand	N‐HPT‐10	 re‐
sultieren	die	größten,	teilweise	auch	großflächigen	Korngrößenunterschiede	in	der	Mik‐
rostruktur.	Diese	 führen	dazu,	dass	dieser	Zustand	einerseits	 sehr	hohe	Härten	 in	den	
am	stärksten	und	regelmäßigsten	verformten	Bereichen	mit	der	geringsten	Korngröße	








Härte.	 In	dieser	Arbeit	wurde	 trotzdem	die	 sehr	hohe	Härte	von	839	HV	als	Referenz‐
wert	angenommen	und	die	Bereiche	geringer	Härte	als	Prozessfehler	angesehen.	Im	Fal‐
le	des	vor	der	HPT‐Behandlung	ähnlichen	P‐HPT‐10	Zustandes	ist	die	maximale	mikro‐
strukturelle	 Härte	 zwar	 geringer,	 jedoch	 sind	 inhomogene	 Bereiche	 deutlich	 seltener,	
wodurch	die	hohe	Dauerfestigkeit	begründet	ist.	Der	P‐HPT‐10	Zustand	weist	eine	prak‐
tisch	gleiche	Dauerfestigkeit	und	Härte	als	der	vielfach	erprobte	und	industriell	genutzte	











Als	 ein	 weiteres	 Ergebnis	 der	 Ermüdungsuntersuchungen	 ergaben	 sich	 in	 Abschnitt	
6.1.2	 und	 6.2.2	 vier	Wechselverformungskurven,	wobei	 zwei	 davon	 als	 Grundlage	 ein	
grobkörniges	 und	 zwei	 ein	 ultrafeinkörniges	 Gefüge	 aufwiesen.	 Allgemein	 signalisiert	
ein	 Ansteigen	 der	 Totaldehnungsamplitude	 eine	 Entfestigung	 und	 das	 Abfallen	 der	




der	 Ermüdungsbelastung	 von	 Verfestigung	 geprägt,	 was	 durch	 die	 Verringerung	 der	
Dehnungsamplitude	gezeigt	werden	konnte.	Im	Gegensatz	hierzu	ergibt	sich	bei	beiden	
UFG‐Zuständen	 innerhalb	der	 ersten	 Schwingspiele	 eine	Vergrößerung	der	Dehnungs‐




findet	 diese	 Charakteristik	 nur	 in	 einem	 zeitlich	 sehr	 eng	 begrenzten	 Anfangsbereich	
7.	Diskussion	und	Interpretation	 103
	
und	 in	 geringem	Maße	 statt.	 Signifikante	 zyklische	 Entfestigung	 des	 ultrafeinkörnigen	
Gefüges	 konnte	 in	 keinem	der	 aktuellen	Fälle	 beobachtet	werden,	 eher	 findet	 sich	die	
Tendenz	 bei	 längerer	 Versuchsdauer	 asymptotisch	 einen	 stabilen	 Totaldehnungswert	
nach	 Verfestigung	 anzunehmen.	 Dies	 spricht	 für	 eine	 gute	 zyklische	 Stabilität	 der	 be‐
trachteten	UFG‐Stähle.	Im	Gegensatz	hierzu	wurde	in	der	Vergangenheit	immer	wieder	
von	 zyklischen	 Entfestigungsvorgängen	 bei	 sehr	 reinen	 UFG‐Werkstoffen	 wie	 Kupfer	
oder	 Aluminium,	wie	 in	 Abschnitt	 2.2.4	 gezeigt,	 berichtet.	 Im	 aktuellen	 Fall	 ist	 davon	
auszugehen,	dass	es	durch	die	feine	Verteilung	von	Karbiden	zu	einer	Stabilisierung	der	
Mikrostruktur	und	vor	allem	der	Korngrenzen	kommt	und	somit	die	beschriebenen	Me‐
chanismen,	 beispielsweise	 einer	 dynamischen	 Rekristallisation,	 nicht	 wirken	 können.	
Auch	in	den	mikrostrukturellen	Untersuchungen	nach	dem	Ermüdungsversuch	wurden	
keine	Hinweise	auf	dynamische	Rekristallisation	gefunden.	 In	Abschnitt	6.5	 zeigen	die	
transmissionselektronenmikroskopischen	 Gefügeaufnahmen	 aller	 HPT‐10	 Zustände	
keinerlei	Kornvergröberung	im	Bereich	der	Rissinitiierung	und	somit	auch	keine	dyna‐
mische	 Rekristallisation,	 welche	 damit	 als	 Rissinitiierungsmechanismus	 ausscheidet.	
Auch	 eine	 Schwächung	 der	 Korngrenzen	 konnte	 nicht	 festgestellt	 werden,	 da	 in	 den	
meisten	 Fällen	 transkristallines	 Risswachstum	 detektiert	 wurde.	 Stähle	 sind	 also	 von	










kann	 das	 Risswachstum	 als	 Anstieg	 der	 Dehnungsamplitude	wahrgenommen	werden.	
Jedoch	sind	gerade	beim	T‐HPT‐10	Zustand	mit	höchster	Härte	und	geringster	Korngrö‐




suchs	 ergeben	 und	 zum	 anderen	 eher	 Dämpfungseffekte	 innerhalb	 der	 Einspannung	
diesen	Parameter	beeinflussen.	











Interpretation	 der	 Ermüdungsergebnisse.	 In	 den	 vorliegenden	 Fällen	 offenbart	 die	








um	 einfache	Wärmebehandlungszustände	 des	 Vergütungsstahles	 C45	 handelt	 und	 be‐
reits	viele	Erkenntnisse	zum	Stand	der	Technik	gehören.	In	beiden	Fällen	ist	die	Restge‐
waltbruchfläche	auffällig	von	vertikal	verlaufenden	Linien	geprägt,	welche	bis	in	die	Er‐




he	 Korngröße,	 welche	 überwiegend	 mehrere	 Dekaden	 über	 derer	 der	 UFG‐Zustände,	
aber	 auch	 der	 anderen	 Ausgangszustände	 liegt.	 Dies	 führt,	 auch	 wegen	 der	 geringen	
Härte	zu	großen	plastischen	Verformungen	bei	der	Ermüdung,	wobei	lokale	Unterschie‐
de	in	der	Kornorientierung	oder	das	Durchbrechen	einer	Korngrenze	zur	hohen	Rauig‐
keit	 der	Bruchfläche	beitragen.	Beim	Durchbrechen	der	 äußeren	Zugfaser	wurde	 viel‐
fach	 Rissinitiierung	 an	MnS‐Zeilen	 beobachtet.	 Zwar	 ist	 für	 einen	weichgeglühten	 Zu‐
stand	 das	 Versagen	 an	 nichtmetallischen	 Einschlüssen	 eher	 unüblich,	 jedoch	 bilden	
MnS‐Einschlüsse	wegen	der	großen	Ausdehnung	eine	Ausnahme.	Beim	vergüteten	T‐ini	
Zustand	 hingegen	 ist	 aufgrund	 der	 erhöhten	 Härte	 durch	 die	Wärmebehandlung	 Ein‐













zuständen	 wahrgenommen.	 Durch	 die	 massive	 plastische	 Deformation	 sind	 die	 Ein‐









fläche	 zeigt	 bei	 zwar	 nur	 geringer	 Veränderung	 der	 Mikrostruktur	 durch	 den	 HPT‐6	
Vorgang	teilweise	Unterschiede.	Die	Ermüdungsbruchfläche	scheint	etwas	rauher	als	im	
Ausgangszustand,	auch	wurde	keine	ähnlich	scharfe	Abgrenzung	zwischen	Ermüdungs‐	
und	 Restgewaltbruchfläche	 festgestellt.	 Dies	 kann	 aus	 der	 Ausrichtung	 der	 Körner	 im	
Zwischenzustand	resultieren.	In	der	Restgewaltbruchfläche	sind	anstatt	der	MnS‐Zeilen	


















entscheidend	 bei	 diesem	 Zustand	 ist	 die	 außerordentlich	 hohe	 Duktilität,	 angezeigt	
durch	die	Waben	in	der	Restgewaltbruchfläche.	Verglichen	zum	sehr	duktilen	Ausgangs‐
zustand	 gewinnen	 die	Waben	 an	 Feinheit,	 wobei	 die	 kleineren	Waben	 sogar	 deutlich	
besser	ausgeprägt	sind.	Diese	Duktilität	gibt	dem	Werkstoff	die	Möglichkeit	Spannungs‐
spitzen	abzubauen	und	somit	relativ	unempfindlich	auf	Unregelmäßigkeiten	zu	reagie‐
ren.	 Vor	 allem	 die	 linienförmig	 ausgeprägten	 Scherbänder	 spielen	 bei	 der	 Ermüdung	




Konzentration	an	Kohlenstoff	 in	der	Matrix	durch	die	kugelförmigen	Karbide,	 führt	 zu	
dieser	Homogenität	 bei	 gleichzeitig	 hoher	Härte.	 Allgemein	 ist	 analog	 in	 der	 Literatur	
berichtet,	 dass	 Ermüdungsuntersuchungen	 bei	 UFG‐Stählen	 mit	 geringer	 Kohlenstoff‐
konzentration	 (IF‐Stähle	 z.B.	 [163])	 durchaus	 optimistisch	 bezüglich	 ihrer	 mechani‐







müdungseigenschaften	 und	 die	 resultierenden	 Bruchflächen	 bedingen	 diese	 einzelne	
Betrachtung.	Bei	jeder	Probe	sind	viele	und	große	Scherbänder	aus	der	massiven	plasti‐
schen	Deformation	 auf	 der	Bruchfläche	 zu	 sehen.	Dies	 äußert	 sich	durch	höhlenartige	
Strukturen,	 welche	 aus	 der	 Bruchfläche	 heraus	 bzw.	 in	 die	 gegenüberliegende	 Fläche	
hineinragen.	Die	Werkstofftrennung	 in	 der	Mitte	 dieser	 charakteristischen	 Formen	 ist	
bereits	 vor	der	Ermüdung	vorhanden,	wie	 in	metallographischen	Schliffen	nachgewie‐




der	 Ermüdungsbruchfläche	 zum	 einen	 höhlenartige	 und	 scherbandähnliche	 Gebilde.	
Zum	anderen	kommt	es	auch	zu	einer	teilweise	sehr	ausgeprägten	Topologie	mit	vielen	
unterschiedlich	gerichteten	Ebenen	in	der	Ermüdungs‐	und	Restgewaltbruchfläche.	Dies	
ist	 sehr	unüblich	 für	hochfeste	Zustände,	da	sich	ein	Riss	 in	dieser	Phase	der	Rissaus‐
breitung	 normalerweise	 senkrecht	 zur	 höchsten	 Normalspannung	 ausbreitet.	 Nur	
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Scherbänder	 lediglich	die	 Seitenfläche	der	Proben.	Durch	die	 geringe	vertikale	Ausbil‐
dung	ist	ein	Durchbrechen	der	äußersten	Zugfaser	eher	unwahrscheinlich.	Die	Rotation	




Die	 Restgewaltbruchflächen	 geben	 auch	 hier	 eine	 Information	 über	 die	 Duktilität	 des	
Werkstoffzustandes.	Im	aktuellen	Fall	wurden	statt	der	für	Duktilität	charakteristischen	
Waben	 lediglich	Stufen	 in	der	Restgewaltbruchfläche	detektiert,	welche	 für	einen	eher	
spröden	Bruch	sprechen.	Durch	die	geringe	Duktilität	 ist	dieser	UFG‐Werkstoffzustand	
nicht	 in	 der	 Lage,	 die	 Spannungsspitzen	 von	 Inhomogenitäten	 auszugleichen,	 sondern	
diese	 führen	 fast	 zwangsläufig	 zur	Rissinitiierung	und	Rissausbreitung.	Obwohl	dieser	
Zustand	eine	hohe	Härte	aufweist,	versagen	nur	wenige	Proben	ausgehend	von	nichtme‐
tallischen	Einschlüsse.	Dies	spricht	dafür,	dass	die	Ausprägungen	der	Scherbänder	grö‐






len	 kommt	 es	 zur	Rissbildung	 an	nichtmetallischen	Einschlüssen.	Dies	 spricht,	 bis	 auf	








nicht	 zwangsläufig	 durch	 lokale	 Fehlstellen	 wie	 Einschlüsse	 oder	 Scherbänder	 beein‐
flusst	wird,	 jedoch	das	gesamte	höchst	belastete	Werkstoffvolumen	 teilweise	nicht	die	
Ermüdungsfestigkeit	 aufweist	welche	 aufgrund	der	 kleinen	Korngröße	 in	 anderen	Be‐
reichen	der	Probe	zu	erwarten	gewesen	wäre.	Dies	 ist	 in	den	meisten	Proben	der	Fall,	
wodurch	die	relativ	geringe	Dauerfestigkeit	bezogen	zur	Härte	zustande	kommt.		
Der	 N‐HPT‐10	 Zustand	 weist	 Rissinitiierung	 an	 oberflächennahen	 sowie	 an	 inneren	
nichtmetallischen	 Einschlüssen	 auf.	 Die	 innere	 Anrissbildung	wird	 für	 hochfeste	 kon‐
ventionelle	Stähle	vielfach	beobachtet.	Bei	UFG‐Werkstoffen	finden	sich	in	der	Literatur	
bisher	keine	Belege	 für	 einen	 solchen	Mechanismus.	Es	 ist	davon	auszugehen,	dass	 es	
bisher	 noch	 nicht	 möglich	 war,	 ausreichend	 große,	 homogene	 Materialvolumina	 aus	
UFG‐Stählen	 dieser	 Härte	 rissfrei	 herzustellen,	 um	 dieses	 im	 Anschluss	 einer	 Ermü‐














sein	 können.	 Der	 P‐HPT‐10	 Zustand	 kann	 diese	 Homogenität	 vorweisen,	 was	 gepaart	
mit	 hoher	Härte,	 zu	 einer	 praktisch	 gleichen	Dauerfestigkeit	 als	 beim	konventionellen	
100Cr6	im	bainitischen	Zustand	führt.	Die	äußerst	glatten	Ermüdungsbruchflächen	so‐
wohl	im	Fisheye	als	auch	auf	der	restlichen	Ermüdungsbruchfläche	bestätigen	die	ange‐
nommene	hohe	Homogenität,	 aber	 auch	die	 geringe	Korngröße,	welche	ursächlich	 für	
eine	geringe	Rauigkeit	ist.	Zwar	sind	bei	diesem	Zustand	auch	Scherbänder	in	den	Rest‐
gewaltbruchflächen	zu	erkennen,	jedoch	deutlich	kleiner	und	in	keinem	Zusammenhang	













mogenen	 UFG‐Zuständen,	 was	 an	 Untersuchungen	 mittels	 konfokaler	 Mikroskopie	
nachgewiesen	werden	konnte.	Ein	Grund	hierfür	ist	die	deutlich	verringerte	Korngröße	




Bisher	 wurden	 Aussagen	 über	 Lebensdauer	 und	 Dauerfestigkeit	 auf	 Grundlage	 von	
Wöhlerdiagrammen	getroffen.	Hierbei	wurden	Spannungen	 als	Anhaltspunkt	herange‐
zogen,	 welche	 integral	 auf	 das	 höchst	 belastete	 Probenvolumen	wirken.	 Ergeben	 sich	
allerdings	 lokale	Spannungsüberhöhungen	 in	der	Probe,	so	gehen	diese	nicht	direkt	 in	
die	Untersuchungen	ein.	Handelt	es	 sich	nun	um	einen	Werkstoffzustand,	der	eher	 in‐
homogen	 ausgeprägt	 ist	 und	weiterhin	 nichtmetallische	 Einschlüsse	 beinhaltet,	 ist	 die	
Betrachtung	 und	 Berücksichtigung	 der	 Spannungsüberhöhungen	 an	 den	 Einschlüssen	
ein	wichtiges	Mittel,	 um	Streuungen	 im	Versuchsergebnis	 durch	 eine	 unterschiedliche	
Größe	oder	Verteilung	der	Einschlüsse	zu	vermeiden.	Hierzu	eignet	sich	die	Angabe	der	

















Vorhersage	 der	 zyklischen	 Festigkeit	 und	 Lebensdauer	 am	 zuverlässigsten	 möglich.	





Versagen	 bis	 4x106	 Lastwechseln	 bei	 geringer	 Schwingbreite	 des	 SIF	 von	 ungefähr	
3	MPa	m‐1/2	möglich	ist.	Der	Schwellenwert	des	Spannungsintensitätsfaktors	∆ܭ௧௛	muss	
somit	noch	bei	einem	geringeren	Wert	angesiedelt	sein.	Der	Zustand	P‐HPT‐10	weist	in	
der	 aktuellen	 Darstellung	 eine	 höhere	 Streuung	 als	 die	 restlichen	 Zustände	 auf.	 Der	
Grund	 ist	 die	 relativ	 geringe	 Probenanzahl	 im	 Zusammenhang	mit	 der	Mikroprüfung,	
welche	insgesamt	zwar	aussagekräftige	Ergebnisse	liefert,	aber	eine	höhere	Streuung	als	
eine	 konventionelle	 Prüfung	 aufweist.	 Generell	 kann	 dem	 Zustand	 aber	 dennoch	 eine	
ähnliche	Charakteristik	wie	den	anderen	UFG‐Zuständen	attestiert	werden,	auch	wenn	
sich	zwei	Brüche	bei	geringeren	Lebensdauern	ergeben,	als	durch	den	Spannungsinten‐

























Generell	 können	mit	 der	 gewählten	Auftragung	keine	Schwellenwerte	 gegen	Langriss‐
wachstum	bestimmt	werden,	jedoch	gelingt	dies	indirekt	beim	Zustand	B‐100Cr6.	Deut‐
lich	 sichtbar	 ist	 bei	 diesem	 Zustand	 die	 Abweichung	 vom	 linearen	 Verlauf	 bei	 hohen	
Bruchlastspielzahlen.	Dies	ist	zwar	generell	sicherlich	auch	einer	gewissen	Streuung	und	
der	 geringen	 Zahl	 an	 Datenpunkten	 geschuldet,	 jedoch	 eignen	 sich	 Spannungsintensi‐
tätsfaktoren,	die	nicht	am	Einschluss	selbst,	sondern	anhand	der	Fläche	des	Einschlusses	
plus	 der	 angrenzenden	 feinen	 Zone	 (FGA)	 bestimmt	wurden,	 besser	 zur	 Abschätzung	
von	∆ܭ௧௛.	Dies	zeigt	die	Auftragung	in	Abbildung	89	mit	Einbeziehung	der	FGA.		
	




88,	 jedoch	mit	 dem	Vorteil,	 dass	 die	 horizontale	 Gerade	 den	 Schwellenwert	 ∆ܭ௧௛	 von	
etwa	5	MPam‐1/2	anzeigt.	Der	Grund	hierfür	ist,	dass	sich	eine	FGA	immer	nur	bei	einer	
angelegten	Spannung	bildet,	welche	in	Zusammenhang	mit	der	Größe	des	versagensaus‐
lösenden	 Einschlusses	 einen	 Spannungsintensitätsfaktor	 hervorruft,	 der	 unter	 dem	
Langrissschwellenwert	 liegt.	Das	kontinuierliche	FGA‐Wachstum	erfolgt	dann	so	 lange,	
bis	 sich	 durch	 die	 Vergrößerung	 des	 Parameters	 Area	 ein	 Spannungsintensitätsfaktor	

















Einschluss  FGA       Zustand
     B-100Cr6
             P-HPT-10
             S-HPT-10
             N-HPT-10
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Schwingbreite	 des	 Spannungsintensitätsfaktors	 von	 unter	 5	MPam‐1/2	 ergeben.	 Ent‐
scheidend	bei	diesen	Untersuchungen	ist	jedoch	auch	die	Tatsache,	dass	Risswachstum	
bei	 allen	 hier	 betrachteten	 UFG‐Zuständen	 auch	 bei	 deutlich	 geringeren	 ΔK	 unter	
5	MPa	m‐1/2	möglich	 ist.	Logische	Schlussfolgerung	zur	Erklärung	dieses	Verhaltens	 ist,	
dass	 die	 betrachten	 UFG‐Werkstoffe	 einen	 geringeren	 Schwellenwert	 ∆ܭ௧௛	 gegenüber	
















sich	 das	 mikrostrukturabhängige	 Kitagawa‐Diagramm.	 Hierbei	 wird	 zwar	 nicht	 der	






HPT‐10	 und	 den	Wälzlagerstahl	 100Cr6.	 Diese	 Diagramme	 bestehen	 jeweils	 aus	 zwei	
Teilen:	Der	horizontale	Anteil	gibt	die	Schwingbreite	an,	bis	zu	der	der	Riss	 in	diesem	










gesetzt.	Wird	 die	 Risslänge	 jedoch	 größer,	 erfolgt	 ein	 Abknicken	 im	 zweiten	 Teil	 der	
Graphik,	welches	in	doppellogarithmischer	Auftragung	als	Steigungswechsel	der	Gerade	
wahrgenommen	wird.	Die	Steigung	dieser	Geraden	ist	direkt	proportional	zum	Schwel‐
lenwert	 der	 Spannungsintensität	 für	 den	 jeweilig	 betrachteten	 Zustand.	 Die	 in	 Abbil‐
dung	 90	 gezeigten	 Diagramme	 können	 mit	 den	 Daten	 aus	 den	 Ermüdungsversuchen	
größtenteils	nur	qualitative	Zusammenhänge	wiedergeben,	da	keine	gezielten	Untersu‐
chungen	im	Schwellenwertbereich	möglich	waren.	
Jedoch	 gelingt	 eine	 Abschätzung	 der	 Schwellenwerte,	 wenn	 auch	 mit	 einer	 gewissen	
Unsicherheit	behaftet,	wenn	angenommen	wird,	dass	sich	die	Geraden	gänzlich	links	der	
Punkte	der	jeweiligen	versagten	Proben	dieses	Zustandes	befinden.	Diese	Überlegungen	













re	 Ermüdungseigenschaften.	 Erfolgt	 nun	 aber	 Risswachstum	 an	 einer	 sehr	 großen	 In‐
homogenität,	 wird	 ein	 Punkt	 erreicht,	 an	 dem	 die	 grobkörnigen	 Ausgangsgefüge	 den	
hochfesten	Zuständen	überlegen	sind.	Dies	kann	in	der	aktuellen	Abbildung	nur	schema‐
tisch	 gezeigt	 werden,	 da	 keine	 vergleichbaren	 Werte	 der	 Schwellenwerte	 der	 Span‐
nungsintensität	 für	 die	 grobkörnigen	Ausgangsgefüge,	 insbesondere	den	Zustand	 S‐ini	




















diskutiert	 sind	 die	Mechanismen	 der	 zyklischen	 Entfestigung,	 welche	 zu	 verringerten	
Lebensdauern,	vor	allem	im	LCF	Bereich,	führen	können.	Relevant	sind	diese	Mechanis‐
men	bei	sehr	reinen	Werkstoffen	wie	reinem	Kupfer	oder	reinem	Aluminium,	weswegen	
sie	 bei	 den	 aktuellen	 Untersuchungen	 zwar	 nicht	 beobachtet	 wurden,	 jedoch	 als	 Ein‐
flussfaktor	 grundsätzlich	 in	 Frage	 kommen.	 Im	 Kontext	 der	 zyklischen	 Entfestigung	
wurden	 in	 Abbildung	 91	 rekristallisierte	 Bereiche	 und	 Scherbänder	 resultierend	 aus	
einer	möglichen	Rekristallisation	identifiziert	und	dargestellt.	Die	schematische	Auftra‐
gung,	 aber	 auch	 die	 Mikrostrukturbilder	 zeigen	 größere	 Bereiche	 der	 Kornvergröbe‐
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Dabei	 wurden	 in	 der	 Vergangenheit	 entweder	 ganze	 Bereiche	 identifiziert,	 aber	 auch	
eine	Kornvergröberung	entlang	der	Richtung	der	größten	Scherspannung	unter	45	Grad	
wurde	beobachtet,	welche	 letztendlich	zur	Ausbildung	von	Scherbändern	 führt.	 In	bei‐
den	Fällen	ist	die	zyklische	mechanische	Last	ausschlaggebend	für	die	Rekristallisation.	
Das	Modell	 aus	 Abbildung	 91	 beinhaltet	 noch	 zwei	 weitere	 Arten	 von	 Scherbändern:		
Scherbänder	aus	mechanischer	Last	und	bei	der	HPT‐Behandlung	erfolgte	Scherbänder.	
Beim	 HPT	 entstehen,	 wie	 bereits	 in	 mehreren	 Abschnitten	 beschrieben,	 Scherbänder	
durch	die	massive	plastische	Deformation	entlang	der	Scherebene,	welche	je	nach	Aus‐
prägung	 zur	 Rissinitiierung	 und	 einer	 Verringerung	 der	 Lebensdauer	 führen	 können.	
Somit	 sind	 diese	 Scherbänder	 entscheidend	 für	 den	 Zusammenhang	 zwischen	 der	
Schwingfestigkeit	und	der	Mikrostruktur.	Die	Auswirkungen	sind	innerhalb	der	aktuel‐













bruchanteils	 aber	 auch	 im	 Bereich	 der	 Ermüdungsbruchfläche	 wurden	 hier	 ebenfalls	
beobachtet.	 Ob	 sie	 einen	 direkten	Einfluss	 auf	 die	 Ermüdungsfestigkeit	 haben,	 konnte	
zwar	 nicht	 zweifelsfrei	 geklärt	 werden,	 jedoch	 ist	 davon	 auszugehen,	 dass	 bei	 einer	
Konzentration	 der	 Scherverformungen	durch	 die	 Ermüdung	 zumindest	 teilweise	Riss‐
initiierung	ausgehend	von	diesen	Scherbändern	erfolgt.	Der	Unterschied	zu	den	Scher‐
bändern	aus	Rekristallisation	besteht	trotz	der	Gemeinsamkeit	der	ursächlichen	mecha‐
nischen	 Last	 im	 Entstehungsmechanismus.	 Bei	 dynamischer	 Rekristallisation	 erfolgt	
eine	Kornvergröberung,	wogegen	bei	den	in	den	aktuellen	Untersuchungen	beobachte‐
ten	 Scherbändern	 eine	 Lokalisierung	 der	 Scherdehnung	 ursächlich	 ist.	 Dementspre‐
chend	 unterscheidet	 sich	 auch	 die	 Erscheinungsform	 der	 beiden	Arten	 von	 Scherbän‐
dern,	wie	durch	die	Aufnahmen	in	Abbildung	91	gezeigt.	Eine	ausgeprägte	Textur	bezie‐
hungsweise	 Vorzugsrichtung	 in	 der	 Mikrostruktur	 kann	 die	 Ermüdungseigenschaften	











Jedoch	 ist	 zur	 ganzheitlichen	 Vorhersage	 der	 Ermüdungseigenschaften	 und	 vor	 allem	
der	 Ermüdungsfestigkeiten	 die	 Kombination	 der	 einzelnen	 Einflussfaktoren	 wichtig,	
wobei	die	Größe	der	 jeweiligen	Bestandteile	entscheidend	 ist.	Dies	 folgt	der	Annahme	
nach	McGreevy	 [23],	wonach	 jede	Fehlstelle	 im	ermüdeten	Volumen	einen	Anriss	dar‐
stellt	 und	 somit	 nach	 dem	Hall‐Petch‐Murakami	Modell	 (vgl.	 Abschnitt	 2.1.3)	 zu	 einer	
Abweichung	 vom	 linearen	 Zusammenhang	 zwischen	 Dauerfestigkeit	 und	 Härte	 führt.	
Insgesamt	stellt	diese	Arbeit	eine	Basis	dar,	die	Vorgänge	bei	der	Ermüdung	ultrafein‐
körniger	 Werkstoffzustände	 besser	 zu	 verstehen	 und	 einordnen	 zu	 können.	 Für	 eine	
genaue	 quantitative	 Vorhersage	 der	 Ermüdungseigenschaften	 beziehungsweise	 der	
Schwingfestigkeit	 der	 Zustände	 ist	 allerdings	 ein	 sehr	 homogenes	 Gefüge	 notwendig.	
















durchaus	 guten	 Duktilitätseigenschaften	 zu	 erstellen.	 Hierbei	 sind	 die	 Verfahren	 der	
massiven	plastischen	Deformation	zur	Herstellung	der	ultrafeinkörnigen	Gefüge	Mittel	
der	Wahl.	 Ausgehend	 von	 der	 Annahme,	 dass	 die	 Schwingfestigkeit	 alleine	 durch	 die	
Mikrostruktur	bestimmt	wird,	folgt	allgemein	aus	der	Erhöhung	der	quasistatischen	Fes‐
tigkeit	 auch	 eine	 Erhöhung	 der	 zyklischen	 Festigkeit.	 Gerade	 im	 Bereich	 hoher	 Här‐
ten/Festigkeiten	 sind	 jedoch	 inhärente	 oder	 prozessbedingte	 Fehler	 zunehmend	 aus‐






le	Mikrostruktur	 aufweist.	Dabei	 sollte	 ein	Augenmerk	 auf	 den	Einfluss	 verschiedener	
Karbidmorphologien	 vor	 der	massiven	 plastischen	Deformation	 gelegt	werden.	 Durch	
mehrere	 vorgeschaltete	Wärmebehandlungen	kamen	 in	diesem	Kontext	 eine	weichge‐
glühte,	eine	vergütete,	eine	ferritisch‐perlitische	und	eine	nahezu	rein	perlitische	Mikro‐
struktur	als	Grundzustand	zum	Einsatz.	Als	Verfahren	der	massiven	plastischen	Defor‐


















stoffverhalten	 möglich,	 wodurch	 der	 Werkstoff	 inhärente	 und	 prozessbedingt	 Fehler	









Beim	 normalisierten	 Zustand	 mit	 initial	 ferritisch‐perlitischer	 Mikrostruktur	 waren	
nach	 zehn	 Verformungsschritten	 ebenfalls	 Inhomogenitäten	 für	 eine	 geringere	 Ermü‐
dungsfestigkeit	verantwortlich,	 jedoch	waren	diese	nicht	 lokal	begrenzt.	Dadurch,	dass	



























festigkeit	 als	 der	 weitverbreitete	 hochfeste	 Zustand	 des	 100Cr6	 resultierte,	 eine	 der	
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